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ПЕРЕЛІК УМОВНИХ СКОРОЧЕНЬ 
 
Т, К –температура у градусах Кельвіна 
с – секунда 
м – метр 
укр – укрупнювання 
х – збільшення 
БНТП – багатогранні непереточувані твердосплавні плас-
тини 
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ВСТУП 
 
 Вирішення проблеми підвищення надійності та довго-
вічності деталей машин, конструкцій та інструменту на 
цей час є одним з найважливіших завдань. Саме підвищен-
ня працездатності деталей та інструменту дозволить ско-
ротити витрати металу, збільшити продуктивність праці, 
знизити простій обладнання, який пов’язаний з його пере-
налагодженням та ремонтом , і, таким чином, буде сприяти 
збереженню матеріальних, енергетичних та трудових ресу-
рсів. 
 Аналіз причин виходу з ладу деталей та інструменту 
показує, що за  значну більшість  експлуатаційних власти-
востей несе відповідальність насамперед поверхневий шар 
матеріалу, застосовуваний для їх виготовлення. Тому у ви-
рішенні вищеназваної проблеми найважливіша роль по-
винна належати основному виду поверхневого зміцнення – 
хіміко-термічній обробці. Змінюючи фазовий склад і стру-
ктуру поверхні матеріалу шляхом формування захисних 
покриттів, можна домогтися істотного підвищення її екс-
плуатаційних властивостей, таких, як твердість, міцність, 
зносостійкість, жаростійкість, корозійна стійкість та ін. 
Серед відомих типів захисних покриттів найбільш вагомий 
внесок у вирішення вищевказаної проблеми можуть зроби-
ти карбідні дифузійні покриття, що мають комплекс цін-
них властивостей. 
 Незважаючи на це, рівень використання карбідних по-
криттів у промисловості на сьогодні украй недостатній. 
При цьому, не усі види карбідних покриттів однаково ін-
тенсивно розробляються і використовуються. Так, якщо 
процеси нанесення покриттів на основі карбідів титану і 
хрому доведені до промислового впровадження, то дані 
про застосування покриттів на основі карбідів ніобію дуже 
обмежені і суперечливі.  
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 Можливо, це пов'язано із тим, що покриття на основі 
карбідів ніобію мають істотні недоліки: високі значення 
мікрокрихкості і мікропористості, низьку жаростійкість, 
погане зчеплення з поверхнею оброблюваного матеріалу і 
т.ін. 
 Усунути ці недоліки можна за рахунок легування кар-
бідів ніобію хромом, що може бути досягнуто нанесенням 
цього типу покриття на поверхню хромовмісних легованих  
сталей чи  при комплексному насиченні вуглецевих сталей 
ніобієм і хромом. Оскільки застосування легованих сталей, 
замість дешевих вуглецевих сталей, не завжди економічно 
виправдано, то перевагу варто надати іншому шляху. 
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РОЗДІЛ 1 
 
МЕТОДИ ОТРИМАННЯ, СКЛАД, СТРУКТУРА І 
ВЛАСТИВОСТІ ЗАХИСНИХ ПОКРИТТІВ  
ЗА УЧАСТІ НІОБІЮ 
(літературний огляд) 
 
 1.1 Загальна оцінка ефективності методів нанесення 
покриттів 
  
 На цей час розроблена велика кількість методів, спосо-
бів і прийомів нанесення карбідних покриттів на поверхню 
сталей і твердих сплавів для підвищення надійності і дов-
говічності деталей та інструменту різного призначення [4, 
11, 17, 23, 31, 35, 49, 65-82, 87, 89, 94, 102, 120-122,139,144, 
151, 158]. Кожний з них має характерні відмінності, пере-
ваги і недоліки, специфічний та забезпечує отримання на 
поверхні сталей і твердих сплавів покриттів, які можуть 
суттєво відрізнятися за складом, структурою, властивостя-
ми і міцністю зчеплення з матрицею [64, 65, 121, 149, 150, 
154]. 
 Відповідно до класифікації, запропонованої у роботі 
[36] і що ґрунтується на фізико-хімічній характеристиці 
активної газової фази, яка містить дифундуючий елемент, 
всі види насичення, що забезпечують максимальний ком-
плекс експлуатаційних властивостей покриттів, можна по-
ділити на чотири методи: 
 1) насичення із твердої фази (твердий метод); 
 2) насичення із парової фази (парофазний метод);  
 3) насичення із газової фази (газовий метод); 
 4) насичення з рідкої фази (рідкий метод). 
 Особливості цих методів і технологій  нанесення пок-
риттів за їх допомогою, можливості використання, перева-
ги і недоліки докладно описані у численних  монографіях 
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[35, 65, 96, 139]. Слід відзначити, що оцінка застосовува-
них методів до цього часу дуже ускладнена і найчастіше 
суперечлива. Це пов'язано з тим, що при оцінці ефективно-
сті різних методів нанесення захисних покриттів необхідно 
враховувати дуже багато критеріїв [139, 161, 162]. 
 Автори роботи [139], розробивши трибальну систему 
оцінки критеріїв, провели якісний аналіз ефективності за-
стосовуваних методів нанесення покриттів, результати 
якого наведені у таблиці 1.1. 
 На нашу думку, наведена оцінка ефективності методів 
нанесення покриттів не відповідає дійсності. Наприклад, 
відповідно до отриманих результатів найбільш ефектив-
ним прийомом отримання покриттів є спосіб хіміко-
термічної обробки, що ґрунтується на використанні твер-
дого методу. Однак, саме цей метод, згідно з численними 
літературними даними [4, 43, 64, 87, 89, 152], має суттєві 
недоліки, до яких слід, перш за все, віднести: низьку теп-
лопровідність використовуваних насичуючих середовищ і, 
як наслідок, необхідність проведення процесів при досить 
високих температурах протягом тривалого часу, погіршен-
ня чистоти оброблюваної поверхні за рахунок приварю-
вання частинок дифундуючого елемента до неї, неможли-
вість отримання карбідних покриттів на низьковуглецевих 
матеріалах, відсутність можливості проведення гартування 
сталей без повторного нагрівання, погані санітарні умови 
на робочому місці та ін. 
 Очевидно, позитивний ефект від використання захис-
них покриттів може бути досягнутий при індивідуальному 
підході до вибору не тільки їх складу, але й методу і спо-
собу нанесення на конкретні вироби та інструменти. При 
цьому при виборі складу необхідно виконати вимоги, які 
задовольняють покриття за призначенням залежно від 
умов експлуатації (наприклад, висока міцність, зносостій-
кість, корозійна стійкість і т.ін.). Крім  того,  слід  врахову-
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Таблиця 1.1 - Бальна оцінка ефективності методів отримання покриттів [139] 
 
Метод 
нанесення 
покриттів 
Принципові 
можливості 
управління 
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З твердої 
фази 3 2 3 1 3 1 2 2 3 3 2 1 2 3 31 
З парової 
фази 1 2 1 1 1 1 2 3 1 2 2 3 3 1 24 
З газової 
фази 1 1 2 2 2 1 2 1 3 2 2 2 2 2 25 
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вати сумісність матеріалу покриття із оброблюваним спла-
вом з позиції характеристик міцності. При виборі методу 
або способу нанесення основним є не тільки досягнення 
потрібних складу, структури і властивостей покриттів, але 
й їх якості (пористість, крихкість, рівномірність за товщи-
ною дифузійного шару, відсутність дефектів і т.ін.). При 
виборі конкретних складів покриттів і методу їх отримання 
необхідно враховувати також і економічні фактори (витра-
ти на капітальні вкладення, амортизаційні відрахування, 
вартість і витрата вихідних реагентів). 
Необхідно відзначити, що до цього часу універсальні 
склади карбідних покриттів і методи їх нанесення на пове-
рхню сталей і твердих сплавів для всіх умов експлуатації 
відсутні. 
На нашу думку, яка ґрунтується на критичному аналі-
зі сучасних методів нанесення карбідних покриттів на по-
верхню сталей і твердих сплавів, найбільш перспективни-
ми є способи, розроблені у Національному технічному уні-
верситеті України “Київський політехнічний інститут” [64, 
65, 121]. Відповідно до класифікації, що запропонована у 
роботі [36], вони належать до покриттів, які отримують 
газовим методом. 
 
 1.2 Способи нанесення карбідних покриттів 
 
 За період з 1970 по 2000 рр. були розроблені нові висо-
коефективні способи і склади вихідних реагентів для нане-
сення карбідних покриттів на поверхню сталей і твердих 
сплавів [64, 65, 121 ]. Ці способи дозволили попередити 
утворення зневуглецьованих зон під карбідним шаром, пі-
двищити активність газового середовища і швидкість рос-
ту карбідних фаз з високим комплексом експлуатаційних 
властивостей за рахунок послідовного здійснення у за-
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мкнутому реакційному просторі процесів неізотермічної 
цементації і подальшої дифузійної металізації. 
 Процес нанесення карбідних покриттів здійснюють в 
єдиному циклі за допомогою установки, виготовленої на 
базі шахтної печі марки СШОЛ 1.1.6/12, схема якої подана 
на рис. 1.1.  
 
 
Рисунок 1.1 - Схема установки для нанесення карбідних покрит-
тів: 1 – електропіч; 2 – корпус камери; 3 – зразки-деталі; 4 – 
вставка; 5 – терморегулятор; 6 – контрольна термопара;  
7 – форвакуумний насос; 8 – фільтр; 9 – монометр;  
10 – вакуумний кран; 11 – фор-балон; 12 – вакуумметр;  
13 – манометрична лампа; 14 – водоохолоджувальна втулка; 15 
– кришка камери; 16 – потенціометр; 17 – вакуумне ущільнення;  
18 – ємність з СCl4; 19 – голчастий кран 
 
 На дно реакційної камери (2), виготовленої із сталі 
12Х18Н9Т, засипають порошки вихідних регентів і за до-
помогою вставки (4) завантажують до неї зразки-деталі (3). 
Зверху реакційну камеру за допомогою болтового 
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з’єднання закривають кришкою (15), яка приварена до 
вставки. Для забезпечення герметичності і необхідного 
ступеня розрідження між корпусом  камери  і  кришкою   
розміщують   вакуумне   ущільнення   (17).  Для усунення 
можливості розгерметизування камери через ушкодження 
вакуумного ущільнення при високих температурах проце-
су верхню частину камери безперервно охолоджують про-
точною водою, яка циркулює у привареній до корпуса вту-
лці (14).  
 Після герметизації реакційну камеру вакуумують до 
тиску 13,3 Па за допомогою форвакуумного насоса марки 
ВН–2МГ (7). У процесі відкачування тиск вимірюють за 
допомогою монометричної лампи ЛТ–2 (13) і вакуумметра 
марки ВИТ–1А ПС (12). Досягши вказаного тиску, форва-
куумний насос відключають і проводять нагрівання камери 
із вмістом до необхідних температур в електропечі (1). 
 Після досягнення температур ізотермічної витримки 
камеру повторно вакуумують до тиску 13,3 Па, потім відк-
лючають форвакуумний насос і за допомогою голчастого 
крана (19) із ємності (18) в реакційний простір вводять не-
обхідну кількість активатора. У процесі введення  актива-
тора тиск у реакційній камері контролюють монометром 
(9), який за необхідності відключають вакуумним краном 
(10). 
 Для усунення можливості забруднення масла у форва-
куумному насосі продуктами хімічних реакцій, які проті-
кають у реакційному просторі, передбачений фільтр (8), а 
для підтримки необхідного розрідження – форбалон (11) і 
вакуумні крани (10). 
 Вимірювання та автоматичне регулювання температу-
ри у процесі нагрівання та ізотермічної витримки здійс-
нюють за допомогою терморегулятора марки МР 64–2 (5). 
Датчиком температури служить термопара ПП–1, гарячий 
спай якої упирається в стінку робочої камери.  
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 Додатково контролюють температуру за допомогою  
термопари (6), яка розміщується всередині вставки (4) і 
приєднується до приладу марки ПП–63 (16). 
 При нанесенні карбідних покриттів на поверхню ста-
лей і твердих сплавів за вихідні реагенти використовують 
раціональні кількості порошків перехідних металів (тита-
ну, ванадію, цирконію, ніобію або хрому), тверді вуглеце-
вмісні речовини [поліетилен (а.с. № 513114), фторопласт 
(а.с. № 603699), полівінілхлорид, поліхлорвініл (а.с. № 
1036071), деревне вугілля (а.с. № 711782) або карбюриза-
тор, який містить відповідно до ГОСТу 2704–66, крім бе-
резового деревного вугілля, 20-25 % за масою ВаСО3 і 3,5-
5 % за масою СаСО3 (а.с. № 1157876)] і активатор, у ролі 
якого застосовують чотирихлористий  вуглець CCl4.  
 Витрати  вихідних  реагентів  невеликі  і становлять, 
виходячи  з  розрахунку на 1 м2 оброблюваної поверхні 
[64, 65]: 0,040-0,050 кг порошку карбідоутворюючого еле-
мента, 0,010-0,025 кг вуглецевмісної речовини, 0,0035-
0,0060 л чотирихлористого вуглецю. 
Доцільність вводу до складу вихідних реагентів твер-
дих вуглецемісних речовин обумовлена рядом факторів 
[16, 17, 64]. По–перше, відсутність цих речовин призво-
дить до низької навуглецьовуючої здатності активної газо-
вої фази, яка виникає в реакційному просторі, внаслідок 
чого за прийнятих умов ведення процесу [58] карбідні пок-
риття утворюються тільки за рахунок вуглецю, розчинено-
го в оброблюваній матриці. Це робить неможливим утво-
рення карбідних покриттів на безвуглецевих і маловугле-
цевих матеріалах [58, 60]. При нанесенні покриттів на се-
редньо- та високовуглецеві матеріали безпосередньо під 
шаром карбідів з’являється товста зневуглецьована зона, 
що дуже небажано [58, 60, 153]. 
 По-друге, швидкість росту карбідних покриттів та їх 
властивості багато у чому визначаються термодинамічною 
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активністю вуглецю в аустеніті [64, 65]. Підвищити її мо-
жна або зниженням температури процесу, або підвищен-
ням вмісту вуглецю в аустеніті [64, 65]. Враховуючи, що 
зниження температури процесу при проведенні дифузій-
них процесів, як правило, небажане [54], слід використову-
вати інший шлях – підвищувати термодинамічну актив-
ність вуглецю за рахунок збільшення його концентрації в 
аустеніті. Саме це й досягається при вводі до складу вихід-
них реагентів твердих вуглецевмісних речовин, які в про-
цесі нагрівання реакційної камери з вмістом сприяють зба-
гаченню поверхневих зон оброблюваного матеріалу вугле-
цем [64, 89].  
 По-третє, вуглецевмісні речовини, які вводять до скла-
ду вихідних реагентів, підвищують активність газової фази 
в реакційному просторі, відіграючи роль каталізатора при 
дисоціації застосовуваного активатора CCl4 [64]. Відомо 
[88], що за відсутності вуглецю чотирихлористий вуглець 
розкладається при нагріванні на стійкі сполуки типу C2Cl4, 
C6Cl6 і C2Cl6. При цьому кількість молекулярного хлору, 
що виділився, і ступінь дисоціації CCl4 навіть при 1000 К 
дуже малі [88]. За даними роботи [88], за наявності вугле-
цю ступінь дисоціації чотирихлористого вуглецю вже при 
675 К збільшується у 2,5 раза. 
 Вуглець, будучи каталізатором, бере також активну 
участь у протіканні хімічних реакцій, які сприяють збіль-
шенню кількості хлоридів карбідоутворюючих елементів, 
що утворюються в реакційному просторі [64, 88]. 
 Відомо [89], що у процесі нагрівання до невисоких те-
мператур вуглець взаємодіє з киснем (навіть при його не-
стачі), у результаті чого утворюється діоксид СО2. При те-
мпературах вище 673-773 К протікає реакція СО2 + С  
2СО. При цьому кількість СО зростає в міру підвищення 
температури. У присутності вуглецю оксид вуглецю СО 
взаємодіє з молекулярним хлором, у результаті чого утво-
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рюється сполука COCl2 [88], ступінь дисоціації якої, на ві-
дміну від чотирихлористого вуглецю, вже при 1073 К до-
сягає 100 %. Чим більше в реакційному просторі опинить-
ся молекулярного хлору, тим більше буде хлоридів карбі-
доутворюючих елементів у складі активної газової фази 
[64, 121]. 
 1.2.1 Основні стадії формування карбідних покрит-
тів на поверхні сталей 
 За прийнятих умов ведення процесу слід виділити такі 
основні стадії масоперенесення, у результаті чого на пове-
рхні сталей формуються карбідні покриття [11, 65, 78, 83, 
108, 121, 140]: 
 1 Збагачення поверхневих шарів оброблюваного мате-
ріалу вуглецем. 
 2 Утворення в реакційному просторі хлоридів карбідо-
утворюючих елементів різної валентності. 
 3 Дифузія хлоридів, що утворилися, до поверхні обро-
блюваного матеріалу.  
 4 Хемосорбція хлоридів, що утворилися, оброблюва-
ною поверхнею.  
 5 Протікання хімічних реакцій у хемосорбованому ша-
рі з виділенням карбідоутворюючих елементів в атомар-
ному стані і видалення продуктів реакції в газову фазу.  
 6 Адсорбція атомів карбідоутворюючих елементів об-
роблюваною поверхнею.  
 7 Дифузія атомів карбідоутворюючих елементів углиб 
оброблюваного матеріалу.  
 8 Взаємодія атомів карбідоутворюючих елементів з 
компонентами оброблюваного матеріалу (перш за все, з 
вуглецем), яка супроводжується утворенням твердих роз-
чинів та хімічних сполук . 
 Перша стадія процесу  здійснюється при нагріванні ре-
акційної камери з вмістом до температури ізотермічної ви-
тримки (1173-1373 К). Джерелом вуглецю є тверді вугле-
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цевмісні речовини, які входять до складу вихідних реаген-
тів і застосовувані у працях [11, 64, 78, 121]. При раціона-
льному вмісті вуглецевмісних речовин у складі вихідних 
реагентів вуглецевий потенціал, який характеризує навуг-
лецьовуючу здатність активної газової фази, яка  в реак-
ційному просторі становить не менше 1,0 [64]. Про це сві-
дчить той факт, що в процесі нагрівання сталей 10864, 20, 
45 до температури 1323 К відбувається збагачення вугле-
цем їх поверхні до 0,7-0,95 % за масою відповідно. При 
цьому вуглець за час нагрівання (1-2)3600 с сталей до 
1323 К проникає на глибину (100-160)10-6 м залежно від 
вихідної концентрації його в оброблюваному матеріалі [64, 
65]. 
 Слід відзначити, що сталі з вихідним вмістом вуглецю 
 0,8 % за масою у процесі нагрівання до температури 1323 
К практично не навуглецьовуються. Однак при цьому не 
відбувається і вигоряння вуглецю з оброблюваної поверхні 
[64, 65, 121]. 
 Таким чином, проходження першої стадії процесу – 
неізотермічної цементації, механізм якої не відрізняється 
від загальноприйнятої [64], - слід вважати установленим. 
 Друга стадія процесу починається з моменту вводу 
CCl4 в реакційний простір при досягненні температури ізо-
термічної витримки. Молекулярний хлор, що з’явився в 
реакційному просторі, джерелом якого є чотирихлористий 
вуглець, починає активно взаємодіяти з порошками карбі-
доутворюючих елементів або з їх оксидами і карбідами 
[65]. У результаті цього в реакційному просторі утворю-
ються хлориди відповідних карбідоутворюючих елементів 
різної валентності (TiCl2, TiCl3, TiCl4, ZrCl2, ZrCl3, 
ZrCl4,VCl4, VCl3, VCl2, NbCl5, NbCl4, NbCl3 або CrCl4, 
CrCl3, CrCl2), між якими встановлюється рівновага [11, 64, 
65, 128].  
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 Слід відзначити, що хлориди карбідоутворюючих еле-
ментів різної валентності утворюються в реакційній камері 
безперервно і одночасно [59, 64, 65]. При цьому, хлориди 
нижчої валентності, маючи меншу стабільність, ніж хло-
риди вищої валентності [59], взаємодіють з молекулярним 
хлором, у результаті чого в реакційному просторі 
з’являються додаткові кількості вищих хлоридів [59, 64]. 
Одночасно з цим у реакційному просторі відбувається вза-
ємодія хлоридів вищої валентності з порошками відповід-
них карбідоутворюючих елементів, у результаті чого ви-
никають додаткові кількості хлоридів нижчої валентності. 
 Проходження другої стадії процесу підтверджується 
кількісним аналізом газової фази при нанесенні покриттів 
на основі хрому [11, 64], а також термодинамічними роз-
рахунками можливих реакцій утворення хлоридів карбідо-
утворюючих елементів, представлених у працях [64, 121], а 
також нашими дослідженнями [76]. 
 Враховуючи, що хлориди, які утворюються за прийня-
тих умов ведення процесу, перебувають у реакційному 
просторі в газоподібному стані (TiCl4, TiCl3, TiCl2, VCl4, 
VCl2, NbCl5, CrCl4) або в твердому стані (ZrCl4, ZrCl3, 
ZrCl2, CrCl3, CrCl2), мають високу пружність парів [35, 
102], а також безперервність утворення  хлоридів карбідо-
утворюючих елементів різної валентності, можна ствер-
джувати про проходження третьої стадії процесу, тобто 
про наявність у замкнутому реакційному просторі їх дифу-
зійного перенесення у вигляді газу або пари. 
 Хлориди карбідоутворюючих елементів, що утворили-
ся,  знаходяться в контакті з оброблюваним матеріалом і 
хемосорбуються насичуваною розпеченою поверхнею [65]. 
Саме в хемосорбованому шарі безпосередньо на поверхні 
оброблюваних матеріалів  відбувається виділення актив-
них атомів карбідоутворюючих елементів шляхом проті-
кання реакцій обміну типу MexCly + yFe  yFeCl2 + xMe , 
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що підтверджується результатами термодинамічних розра-
хунків [11, 64, 121, 155]. 
 Атоми карбідоутворюючих елементів, що виділилися, 
відразу ж адсорбуються оброблюваною поверхнею і дифу-
ндують при високих температурах процесу вглиб матеріа-
лу, утворюючи спочатку тверді розчини, а потім хімічні 
сполуки [11, 65, 121]. 
 Автор праці [11] запропонувала принципово можливі 
реакції карбідоутворення обмінного типу, які мають такий 
вигляд: 
             nYX FeCln
mCMeFe
n
myCxMeCl   ,              (1.1) 
nYXm FeCln
mCMeMexFe
n
myCMeClx 
2222
, (1.2) 
де Ме – карбідоутворюючий елемент; 
m, n, x, y – прості цілі числа. 
 Автори праць [64, 121] відзначають, що зародки карбі-
дних фаз виникають у поверхневій зоні, гранично насиче-
ній відповідними перехідними металами, тобто, на їх дум-
ку, необхідною умовою розвитку процесу зародкоутворен-
ня є виникнення на поверхні оброблюваного матеріалу ша-
ру легованого аустеніту. Саме такий механізм зародкоут-
ворення відповідно до результатів роботи [121] характери-
зується найбільшим енергетичним рівнем [42, 97]. 
 Оскільки енергія активації має найменшу величину 
при проходженні поверхневої дифузії [54, 141, 142], слід 
чекати, що ріст зародків карбідної фази в основному відбу-
вається вздовж шару легованого аустеніту до зіткнення бо-
кових поверхонь, що підтверджується експериментально 
[11, 64, 121]. 
 Досягши критичного розміру, зародки карбідних фаз 
починають рости, для чого необхідна поверхнева міграція 
атомів перехідних металів і вуглецю [54]. Встановлено [11, 
142], що зародки карбідних фаз ростуть як по поверхні, так 
 20
і по висоті, стають тривимірними, стуляються і, нарешті, 
утворюють суцільний шар з кристалічною структурою. 
При цьому ріст товщини карбідного шару відбувається, 
перш за все,  за рахунок зустрічної дифузії атомів карбідо-
утворюючих елементів, які надходять з газової фази, і вуг-
лецю, розчиненого в матриці оброблюваного матеріалу. 
Лімітуючою ланкою у процесі росту карбідних покриттів, 
на думку авторів праць [11, 64, 121], є дифузія карбідоут-
ворюючого елемента  через суцільний шар фази, яка утво-
рилася. 
 Автори праць [11, 64] відзначають, що однією із стадій 
росту покриттів, які отримують за допомогою способів, 
розроблених у НТУУ “КПІ”, є процес осадження карбід-
них фаз із газової фази. Саме в результаті осадження кар-
бідів безпосередньо з газової фази, яке може починатися 
до закінчення бокового росту зародків, відбувається усу-
нення поверхневих дефектів покриттів й підвищення їх су-
цільності [64]. 
 Загальна схема механізму формування карбідних пок-
риттів на поверхні вуглецевих сталей, запропонована од-
ним з перших авторів  способу насичення,  наведена на 
рис. 1.2.  
 1 Взявши за основу вищеописаний спосіб нанесення 
карбідних покриттів [64, 65], провели численні досліджен-
ня із хімізму і термодинаміки процесів карбідоутворення, 
запропонували нові склади для отримання на поверхні ста-
лей і твердих сплавів дифузійних шарів на основі карбідів 
титану, цирконію, ванадію, ніобію та хрому, вивчили кіне-
тику їх росту, фазові і хімічні склади, структуру і власти-
вості (таблиця 1.2). Були визначені сфери застосування ка-
рбідних покриттів і розроблені промислові технології їх 
нанесення на конкретні деталі та інструменти залежно від 
умов їх експлуатації. Результати проведених досліджень 
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були впроваджені у виробництво з великим економічним 
ефектом [64, 121].  
 
 
 
Рисунок 1.2 - Схема механізму формування карбідних покриттів 
на поверхні вуглецевих сталей [11]: 1 – цементація поверхні зра-
зків; 2 –  утворення тонкого шару карбідної фази при дифузій-
ному насиченні карбідоутворюючими елементами: а) утворення 
шару легованого аустеніту; б) утворення зародків карбідної фа-
зи; в) боковий ріст зародків; 3 – осадження карбідного шару із 
газової фази; 4 – нарощування покриття внаслідок зустрічної 
дифузії карбідоутворюючого елемента і вуглецю, який входить 
до складу сплаву, і прямого осадження із газової фази 
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Таблиця 1.2  - Порівняльна характеристика карбідних фаз на сталі У8А  
(Т = 1323,  = 43600 с) [64, 103] 
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 Наукові роботи із вдосконалення відомого способу на-
несення покриттів і створення нових високоефективних 
способів продовжуються. Починаючи з 1980 року, створені 
нові способи нанесення і склади вихідних реагентів для 
комплексного насичення поверхні сталей і твердих сплавів 
титаном і хромом [120], цирконієм і хромом [65], ванадієм 
і хромом [120], титаном і ванадієм [108], ніобієм і ванадієм 
[17] та інші. Однозначно встановлено, що отримані багато-
компонентні покриття за комплексом властивостей значно 
перевершують дифузійні шари на основі одного карбідоут-
ворюючого елемента [43, 121]. При цьому відмічається, що 
максимальний ефект досягається у тому разі, коли в бага-
тошаровій структурі дифузійного покриття, яке отримують 
при комплексному насиченні двома карбідоутворюючими 
елементами, безпосередньо на поверхні оброблюваного 
матеріалу утворюється прошарок на основі елемента, який 
має меншу карбідоутворюючу здатність. 
 1.2.2 Особливості способів насичення 
 Критично оцінюючи існуючі методи і прийоми нане-
сення карбідних покриттів на поверхні сталей і твердих 
сплавів, можна, на нашу думку, прийти до висновку, що 
представлені мають ряд переваг перед іншими, основними 
з яких є:  
 1 Універсальність, обумовлена можливістю отримання 
карбідних покриттів практично на будь-якому матеріалі, 
незалежно від вихідного вмісту вуглецю у ньому, без 
утворення під шаром карбідів зневуглецьованої зони.  
 2 Можливість управління складом, структурою та вла-
стивостями отримуваних покриттів за рахунок зміни скла-
ду вихідних реагентів і тиску активної газової фази в реак-
ційному просторі.  
 3 Висока якість отримуваних покриттів при повній від-
творюваності результатів: рівномірність дифузійного шару 
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за товщиною та збереження високої чистоти оброблюваної 
поверхні.  
 4 Економічність процесу, яка пов’язана з незначною 
витратою вихідних реагентів, низькою вартістю застосову-
ваного обладнання (не більше 1500 гривень за 1 установ-
ку), малою енергоємністю процесу, високою продуктивні-
стю.  
 5 Екологічна чистота, оскільки процес здійснюється у 
замкнутому реакційному просторі за повної відсутності 
викидів продуктів реакцій, які протікають, в навколишнє 
середовище.  
 6 Простота здійснення процесу з технологічної точки 
зору.  
 На жаль, способи нанесення карбідних покриттів не 
позбавлені і недоліків, головними з яких є:  
 1 Застосовувана технологія проведення процесу нане-
сення карбідних покриттів передбачає перебування оброб-
люваних  деталей, порошків перехідних металів і вуглеце-
вмісних речовин у процесі насичення при однаковій тем-
пературі робочої зони. Одночасно термодинамічні розра-
хунки рівноважного складу активної газової фази та імові-
рність протікання хімічних реакцій карбідоутворення по-
казують, що при нанесенні покриттів деталі слід розміщу-
вати у зоні з більш високою температурою, а порошки ме-
талів – у менше нагрітій зоні.  
 2 Легування отримуваних карбідних покриттів елемен-
тами, які входять до складу матеріалу, з якого виготовлена 
реакційна камера (сталь 12Х18Н9Т). Встановлено [121], 
що легування карбідів типу TiC, ZrC, VC хромом супрово-
джується зниженням їх твердості, міцності та зносостійко-
сті.  
 3 Низька стійкість реакційної камери через роз’їдання 
її внутрішньої поверхні хлором.  
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 4 Збільшена витрата порошків карбідоутворюючих 
елементів, що пов’язано з карбідизацією їх поверхні у про-
цесі неізотермічної цементації, а також із забрудненням 
продуктами хімічних реакцій.  
 Усунути названі недоліки, на нашу думку, можливо за 
рахунок зміни конструкції реакційної камери.  
 1.2.3 Установка для нанесення покриттів з новою 
конструкцією реакційної камери  
 Нанесення карбідних покриттів здійснювали на уста-
новці типу “УГФО–2”, загальна схема якої наведена на 
рис. 1.1, з новою конструкцією реакційної камери, що роз-
роблена нами [82] і схема якої наведена на рис.2.1.  
 Рисунок 2.1 - Реакційна камера для нанесення карбідних 
покриттів: 1 – корпус реакційної камери; 2 – кришка;  
3 – гумове ущільнення; 4 – водоохолоджувальна втулка;  
5 – шарнірне з’єднання; 6 – магнітний замок; 7 – ємність 
для порошків; 8 – зразки (деталі); 9 – вставка; 10 – ізоля-
ційна труба; 11 – графітове днище 
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 Як і в раніше застосовуваній конструкції [64, 65], роз-
роблена камера становитьться із корпуса (1), виготовлено-
го зі сталі 12Х18Н9Т, і кришки (2).  
 Між ними розміщується вакуумне ущільнення (3), яке 
під час здійснення нагрівання, ізотермічної витримки охо-
лоджується водопровідною водою, що циркулює у втулці 
(4), привареній до корпуса камери. 
 Нами [82] вперше запропоновано й використано:  
 1 Металізатор (порошки карбідоутворюючих елементів 
або їх сумішей) завантажують не в нижню частину реак-
ційної камери, а в спеціальну ємність (7), яка прикріплю-
ється до кришки (2) за допомогою шарнірного з’єднання 
(5) і магнітного замка (6), тобто у верхню частину камери, 
яка практично не нагрівається. 
 2 Оброблювані зразки (деталі) закріплюються на вста-
вці (9), яка розміщується у спеціальному стакані, стінки 
якого виготовлені із ситалової, кварцової або алундової 
труби (10), а днище (11) – з графіту. 
 Розміщення порошків перехідних металів у зоні реак-
ційного простору, яка практично не нагрівається, попере-
джує їх окислення та карбідизацію під час нагрівання до 
температури ізотермічної витримки та першої стадії про-
цесу – неізотермічної цементації. Це дозволяє, як показали 
наші подальші дослідження, знизити загальні витрати ме-
талізатора на 25 – 30 % за масою. 
Використання графітового днища стакана, площа 
верхньої поверхні якого становить 0,06 м2, усуває необхід-
ність додаткового введення до складу вихідних реагентів 
вуглецевмісних речовин для здійснення неізотермічної це-
ментації та попередження утворення зневуглецьованих зон 
під шаром карбідної фази. 
Застосування стакана, бокові стінки якого виготовле-
ні із жаростійкого інертного матеріалу, попереджає мож-
ливість легування отримуваних карбідних покриттів еле-
ментами, які входять до складу матеріалу реакційної каме-
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ри (хрому, нікелю, титану), і швидкий вихід її з ладу за ра-
хунок роз'їдання хлором. 
Необхідно також відзначити, що конструкція розроб-
леної нами камери дозволяє розміщувати зразки (деталі) у 
більш нагрітій зоні реакційного простору, а порошки кар-
бідоутворюючих елементів – у менш нагрітій зоні. Саме це 
і потрібно, виходячи з аналізу рівноважного складу актив-
ної газової фази і термодинамічних розрахунків вірогідних 
хімічних реакцій карбідоутворення [11, 17, 64, 121]. 
Процес карбідизації сталей та твердих сплавів при 
використанні реакційної камери нової конструкції стано-
витьться із ряду операцій: знежирені зразки (деталі) (8) ра-
зом із вставкою (9) розміщують у стакані, який станови-
тьться із труби (10) і графітового днища (11), завантажу-
ють у камеру (1). В ємність (7), яка прикріплена до кришки 
(2), завантажують порошки карбідоутворюючих елементів 
або їх суміші. Камеру з вмістом вакуумують до тиску 10-1 
МПа, нагрівають до потрібної температури ізотермічної 
витримки (1173-1373К), знову вакуумують до вищевказа-
ного тиску, після чого відключають магнітний замок (8), 
перевертають ємність (7),  висипаючи її вміст у реакційну 
камеру. Одночасно з цим у камеру вводять чотирихлорис-
тий вуглець і проводять ізотермічну витримку (1-6)3600 с. 
Після завершення процесу зразки (деталі) разом з реакцій-
ною камерою охолоджують до кімнатної температури. 
 Далі камеру розпаковують, виймають зразки (деталі) і 
піддають їх зовнішньому огляду для виявлення можливих 
сколювань, тріщин, пористості.  
 
 1.3 Діаграми стану систем ніобій – вуглець,  
залізо – ніобій – вуглець, ніобій – хром – вуглець  
 
 Надійну первинну інформацію про процеси формуван-
ня дифузійних покриттів можна отримати, вивчивши літе-
ратурні дані із структури, кристалохімічних характеристик 
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і закономірностей утворення можливих фаз при взаємодії 
застосовуваних у даній роботі елементів. Таку інформацію 
можна отримати, вивчивши відповідні діаграми стану [9].  
 1.3.1 Система ніобій – вуглець  
 Діаграма фазових рівноваг системи ніобій – вуглець, 
яка докладно вивчена у працях [22, 37, 40, 44, 47, 102, 103, 
106, 110, 114, 144, 146], представлена на рис. 1.3.  
Рисунок 1.3 – Діаграма стану 
системи ніобій-вуглець [103] 
Рисунок 1.4 - Діаграма ста-
ну системи залізо-ніобій-
вуглець (схема) [103] 
 
 Встановлено [103, 114, 144, 146], що у металічному ні-
обії розчиняється незначна кількість вуглецю до складу 
NbC0,02. У системі можливе утворення двох карбідів – NbC  
і Nb2C.  
 За даними праці [103], карбід типу Nb2C існує у трьох 
модифікаціях: в інтервалі температур 20-12300С – з орто-
ромбічною ґраткою, в інтервалі температур 1230-25000С – 
з гексагональною впорядкованою ґраткою типу –Fe2N і в 
інтервалі від 25000С до температури плавлення (30350С) – 
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з гексагональною невпорядкованою ґраткою типу L3. Об-
ласть гомогенності цієї фази з орторомбічною ґраткою за 
вуглецем знаходиться у межах 31-33,3% ат (5,8-6,1%  мас.). 
При цьому середнє   значення   параметрів ґратки стано-
вить:  a = 1,236 нм, b = 1,0855 нм, с = 0,4982. 
 Карбід  ніобію  типу  NbC має кубічну гранецентрова-
ну гратку і область гомогенності за вуглецем [103]: 41,9-
50,0 % ат (8,6-11,5 % мас.). Період кристалічної ґратки цієї 
фази збільшується у міру підвищення концентрації вугле-
цю в ній та змінюється в межах від 0,4426 до 0,4469 нм. 
 Крім вищевказаних карбідів, за даними праць [103, 
105, 106] у системі ніобій – вуглець можливе утворення 
карбідів типу Nb4C, Nb4C3, Nb3C, а також –фази (в області 
складів NbC0,50 – NbC0,70). Автори праці [114] встановили 
наявність у системі високотемпературної –фази, що ле-
жить між фазами Nb2C і NbC, яка відповідає карбіду 
Nb3C2. У праці [110] показана можливість утворення у сис-
темі ніобій – вуглець нової –фази, яка має спотворену те-
трагональну структуру із вмістом вуглецю всього 0,066 % 
ат. Відповідно до даних праці [103] в області гомогенності 
NbC0,70 – NbC0,95 при температурі нижче 10500С існує ку-
полоподібна концентраційно-температурна область на ос-
нові карбіду Nb6C5, максимум якої при 10500С і співвідно-
шенні 83,0NbС   корелює з максимумом на кривій лік-
відус невпорядкованого монокарбіду NbC1-Х. Однак більш 
пізніми дослідженнями [110, 114] існування у системі всіх 
вищеперелічених фаз, крім твердого розчину вуглецю в 
ніобії і карбідів типу NbC і Nb2C, не підтверджується. 
 1.3.2 Система залізо – ніобій – вуглець 
 Потрійна діаграма стану Fe–Nb–C на цей час вивчена 
мало. Відповідно до даних праці [103] вона може мати ви-
гляд, поданий на рис. 1.4. У системі крім фаз NbC і Nb2C, 
на думку авторів праць [103, 119], можливе утворення фа-
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зи Лавеса складу Fe2Nb, а також фаз типу FeNb і FeNb3. 
Встановлено, що аустенітна область при легуванні ніобієм 
звужується, що призводить до появи карбідної фази типу 
Nb4C3. Розпад аустеніту на евтектоїд складу ( + Nb4C3 + 
Fe3C) спостерігається при температурах нижче 750 0С 
[103].  
 Рисунок 1.5 - Діаграма фазових рівноваг системи ніобій-хром-
вуглець при 13800С [165] 
 
 За  даними  праці [119]  у  потрійній системі є псевдо-
бінарний  розріз Fe–Nb3C, до якого примикають області 
(Fe + Nb4C3 + Fe2Nb) і (Fe + Nb4C3 + Fe3C). 
 На нашу думку, враховуючи аналіз літературних даних 
і результати досліджень [11, 17], виконаних у НТУУ 
“КПІ”, у потрійній системі залізо–ніобій–вуглець можливе 
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існування тільки карбідів типу NbC і Nb2C, замість вище-
названих карбідних фаз типу Nb4C3 і Nb3C та фаз типу 
Fe2Nb і FeNb.  
 Слід відзначити, що потрійна діаграма стану системи 
Fe–Nb–C докладно вивчена тільки в області залізного кута. 
 1.3.3 Система ніобій – хром – вуглець 
 Вивченню цієї системи присвячено декілька праць [22, 
106, 121, 165]. На рис. 1.5 подана діаграма фазових рівно-
ваг системи Nb–Cr–C при 10500С, отримана у праці [165]. 
 Автори показали , що у системі можливе утворення як 
карбідів ніобію типу NbC і Nb2C, так і карбідів хрому 
Cr7C3, Cr23C6 і Cr3C2. При цьому у карбіді ніобію типу 
Nb2C розчиняється близько 6,0 ат % хрому, а в карбіді ти-
пу NbC розчинність хрому не перевищує 5,0 ат % [165]. 
Розчинність ніобію в карбідах хрому, за даними авторів 
цієї праці, становить менше 1,0 ат %. Показано, що твер-
дий розчин на базі карбіду ніобію типу NbC знаходиться у 
рівновазі з карбідом хрому, сполукою NbCr2, яка має кубі-
чну гратку типу MgCu2 і твердим розчином на базі карбіду 
ніобію типу Nb2C. Ці дані повністю узгоджуються з ре-
зультатами авторів праці [103], які досліджували систему 
Nb–Cr–C при температурі 13800С. 
 Безперечну зацікавленість при проведенні даного дос-
лідження становить діаграма фазових рівноваг системи 
Nb–Cr–Fe–C. На жаль, літературні дані про таку діаграму 
нам не відомі. 
 Спираючись на дані, отримані у праці [121], можна 
стверджувати, що у системі  Nb–Cr–Fe–C мають  місце  
тверді розчини ніобію і хрому в –залізі, а також карбіди 
типу NbC, Cr7C3 і Cr23C6. 
 Встановлено, що дифундуючі шари на основі карбідів 
ніобію, за деякими показниками, виявляються гірші, ніж 
покриття на основі інших карбідоутворюючих елементів 
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(див. таблицю 1.2). Очевидно, це пов’язано, перш за все, з 
їх високими значеннями пористості і крихкості [64]. 
 Відомо [121], що підвищити комплекс властивостей 
покриттів на основі карбідів ніобію можливо за рахунок 
легування їх хромом. 
 Існує два основних способи отримання покриттів на 
основі карбідів ніобію, легованих хромом [120, 122, 130]: 
 1 При насиченні ніобієм легованих хромом сталей, ко-
ли хром потрапляє у покриття, що утворюється, з матриці 
оброблюваного матеріалу. 
 2 При комплексному насиченні сталей і твердих спла-
вів ніобієм і хромом, коли спостерігається взаємне легу-
вання фаз NbC і Cr7C3, які утворюються у дифузійному 
шарі. 
  
 1.4 Ніобіювання легованих сталей 
 
 Процес нанесення покриттів на основі карбідів ніобію 
на поверхню легованих сталей марок ШХ15, 9ХС, ХВГ і 
Х12М за методикою докладно вивчені у працях [69, 121, 
130]. На основі проведених досліджень встановлено, що за 
прийнятих умов ведення процесу в інтервалі температур 
1223-1373 К і тривалості (2-6)3600 с на поверхні вищеза-
значених сталей утворюються дифузійні шари товщиною 
(2,0-26,0)10-6 м, які складаються з фази NbC (зовнішня зо-
на), Nb2C (внутрішня зона) і перехідної зони. 
 Встановлено [121, 130], що коли період гратки фази 
NbC, отриманої на поверхні сталі У10А, змінюється в ме-
жах від 0,4434 до 0,4450 нм, то на сталях ШХ15, 9ХС, ХВГ 
– від 0,4434 до 0,4438 нм, а на сталі Х12М – від 0,4429 до 
0,4446 нм. Аналіз даних рентгеноструктурного аналізу до-
зволив авторам праць [69, 130] висловити припущення, що 
карбіди ніобію, які утворюються, крім основних компоне-
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нтів (ніобію і вуглецю), містять елементи, які входять до 
складу сталей (перш за все, хром і залізо).  
 Це припущення було підтверджене при проведенні на-
ми [130] локального мікрорентгеноспектрального аналізу 
карбіду NbC, отриманого на легованих сталях. Результати 
цього аналізу наведені на рис. 1.6. 
 Рисунок 1.6 – Залежність вмісту вуглецю, ніобію і хрому у фазі 
NbC на сталях від температури процесу (τ=4·3600 с) [130] 
 Встановлено, що у фазі NbC залежно від температури 
процесу і хімічного складу насичуваних сталей розчиня-
ється від 0,25 до 1,8 % за масою хрому. Здавалося, що чим 
більш високий вміст хрому в досліджуваній сталі, тим бі-
льше його повинно розчинитися у покритті, що утворюєть-
ся. Однак це не спостерігається, що, очевидно, пов’язано з 
обмеженою розчинністю хрому в карбіді ніобію [103, 121]. 
 Показано, що у міру підвищення температури процесу 
концентрація хрому і ніобію у фазі NbC на всіх досліджу-
ваних сталях збільшується при одночасному зниженні в 
ній кількості вуглецю (рис. 1.6). Розчинність хрому у фазі 
NbC призводить до покращання комплексу її властивостей, 
що випливає з аналізу даних, наведених у таблиці 1.3 
[103]. Так, при незначному зниженні мікротвердості за ра-
хунок зменшення вмісту вуглецю у фазі NbC можна суттє-
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во покращити всі інші характеристики: збільшити наван-
таження до утворення тріщин і знизити їх розмір, підви-
щити мікроміцність і напругу сколювання, а також змен-
шити показник мікрокрихкості. На нашу думку, легування 
карбіду ніобію хромом може привести до зниження порис-
тості покриттів на основі карбідів ніобію, що приведе до 
збільшення їх жаростійкості, корозійної та кавітаційної 
стійкості. 
 
Таблиця 1.3 - Характеристика покриття на основі NbC на 
інструментальних сталях (температура процесу –1273 К, 
тривалість процесу – 43600 с) [130] 
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У10А 13,0 24,5 0,30 39,0 1,9 0,28 4,0 
ШХ15 10,5 23,5 0,34 32,0 3,3 0,25 6,5 
Х12М 7,0 20,5 0,36 31,0 3,7 0,20 7,5 
 
 Слід також відзначити, що методом локального мікро- 
рентгеноструктурного аналізу  була встановлена наявність 
у перехідній зоні дифузійного шару, отриманого при ніо-
біюванні  досліджуваних  сталей,  ніобію в кількості 0,1-
0,3 % за масою [130].  
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 Можна  припустити,  що  ніобій   входить  до  складу  
перехідної  зони  у вигляді твердого розчину в –залізі або 
у вигляді карбідної фази. У будь-якому випадку наявність 
ніобію в перехідній зоні буде сприяти поліпшенню зчеп-
лення отримуваного покриття з матрицею оброблюваного 
матеріалу. 
 Таким чином, можна вважати доведеним, що легування 
карбідів ніобію, яке спостерігається при насиченні хромо-
вмісних сталей, супроводжується покращанням комплексу 
властивостей покриттів, отриманих при ніобіюванні. 
 Слід ще раз відзначити, що застосування 
об’ємнолегованих сталей для виготовлення деталей, які 
піддаються у подальшому дифузійному зміцненню, не 
завжди виправдано [64, 130]. На нашу думку, отримання 
легованих карбідних фаз більш вигідно, якщо піддавати 
комплексному насиченню, наприклад, ніобієм і хромом, 
деталі, виготовлені з дешевих вуглецевих сталей. 
 
 1.5 Ніобійхромування сталей і твердих сплавів 
 
 Літературні дані про комплексне насичення сталей, 
перш за все вуглецевих, і твердих сплавів ніобієм і хромом 
нечисленні [28, 121]. 
 В одній з перших праць з даного питання [28] зроблена 
спроба проаналізувати залежність фазового складу ніобій-
хромових покриттів на вуглецевих сталях від співвідно-
шення кількостей порошків ніобію та хрому у складі вихі-
дних реагентів. Автор встановив, що дифузійний шар після 
ніобійхромування становитьться з фаз NbC і Cr7C3, мікрот-
вердість яких становить 21,0 і 16,5 ГПа відповідно.  
 У праці [125] вивчена залежність складу реакційного 
середовища від співвідношення вихідних реагентів при 
комплексному насиченні ніобієм і хромом. Автори встано-
вили, що у газовій фазі, яка утворюється в реакційному 
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просторі, наявні хлориди ніобію і хрому різної валентності 
(NbCl4, NbCl3, NbCl2, CrCl3, CrCl2, CrCl), а також пари 
хрому. При цьому у складі конденсованої фази є карбіди 
NbC, Nb2C, вуглець і хром. 
 Використовуючи вищеназвану методику нанесення по-
криттів, автор праці [12] отримав дифузійні шари при ком-
плексному насиченні інструментальних сталей марок 
У10А, ШХ15, 9ХС, ХВГ і Х12М ніобієм і хромом. Було 
встановлено, що отримувані дифузійні шари складаються з 
двох карбідних фаз NbC і Cr7C3 і перехідної зони. Автор 
показав, що при комплексному насиченні інструменталь-
них сталей ніобієм і хромом спостерігається взаємне легу-
вання карбідних фаз, що утворюються, і розчинення в них 
заліза. Це супроводжується зміною властивостей карбід-
них фаз [121].  
 Процес комплексного насичення твердих сплавів ма-
рок ВК6, ВК8, ВК10Н, Т15К6, ТТ10К8Б ніобієм і хромом 
докладно вивчений у праці [28]. Використовуючи алюмо-
термічний метод [122] і реакційну суміш складу 98% {30% 
Al2O3 + 70%  [19% Al + 81% (59%Nb2O5  +  41% Cr2O3)]} + 
+ 2NH4Cl, автор встановив, що на поверхні всіх досліджу-
ваних твердих сплавів при температурі 1223 К і тривалості 
витримки 43600 с утворюється дифузійний шар товщиною 
(10-12)10-6 м, який становитьться з карбідів Cr23C6, Cr7C3 і 
NbC. При цьому безпосередньо під карбідним шаром роз-
міщується зневуглецьована зона товщиною до 310-6 м, яка 
являє собою –фазу складу (Co3W3C). 
 Карбіди, які входять до складу дифузійного шару, рос-
туть незалежно один від одного, і параметри ґраток карбі-
дів не залежать від співвідношення в насичуючій суміші 
компонентів, що свідчить про відсутність взаємного роз-
чинення карбідних фаз у покритті. У праці відзначається, 
що введення іншого насичуючого елемента позитивно 
впливає на різальні властивості отримуваного покриття і 
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встановлено  його  раціональну  товщину,  яка  дорівнює 
(5-7)10-6 м. 
 Дані, наведені у праці [28], викликають сумніви, які 
базуються на аналізі результатів досліджень, проведених у 
праці [121]. У цій праці переконливо показано, що дифу-
зійний шар, який отримують при комплексному насиченні 
твердих сплавів ніобієм і хромом, становитьться лише з 
двох карбідних фаз NbC (зовнішня зона) і  Cr7C3 (внутріш-
ня зона). Автор встановив, що у процесі росту карбідного 
шару відбувається взаємне розчинення фаз, які утворю-
ються, а також їх легування компонентами, що входять до 
складу твердих сплавів (вольфрамом і кобальтом). Ство-
рення ж у реакційному просторі активної газової фази з 
високою навуглецьовуючою здатністю повністю виключає 
можливість утворення зневуглецьованої зони на основі 
Co3W3C. 
  
 1.6 Нанесення карбідних покриттів на основі  
ніобію на поверхню сталей і твердих сплавів 
 
 Автори праць [28, 69, 121, 125, 130] показали, що осно-
вною фазою в дифузійних покриттях за участі ніобію, які 
отримують на поверхні сталей і твердих сплавів, є карбід 
ніобію NbC. 
 Процес нанесення покриттів на основі карбідів ніобію 
на поверхню сталей і твердих сплавів дуже докладно ви-
вчений у працях [11, 17, 120], узагальнені результати яких 
представлені у монографії [65]. 
 На основі даних про вплив кількості порошку ніобію, 
чотирихлористого вуглецю, вуглецевмісних речовин, тем-
ператури введення CCl4 і тиску активної газової фази на 
склад, структуру, мікротвердість, мікрокрихкість, а також 
якість карбідних покриттів, що отримують, авторами праць 
[11, 17, 120] були запропоновані раціональні склади реаге-
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нтів і технологічні параметри процесу нанесення покриттів 
на основі карбідів ніобію на поверхні вуглецевих, легова-
них сталей і твердих сплавів (таблиця 1.4). 
 Аналіз наведених даних показує, що витрати вихідних 
реагентів, які рекомендують всі автори, близькі між собою. 
Спостерігаються лише суттєві відмінності в рекомендова-
них температурах введення чотирихлористого вуглецю і 
значеннях тиску в період проведення процесу. 
 На думку автора праці [11], високотемпературне вве-
дення чотирихлористого вуглецю (при температурах вище 
673 К) призводить до роз’їдання насичуваної стальної по-
верхні і виділення на ній сажового вуглецю, що утруднює 
процес формування покриттів саме на основі карбідів ніо-
бію. Автор праці [11] стверджує, що це пов’язано з майже 
повною карбідизацією порошку ніобію, який входить до 
складу вихідних реагентів, при нагріванні до температур 
ізотермічної витримки, у результаті  чого процес прохо-
дить тільки у продуктах дисоціації CCl4. Непрямим підтве-
рдженням цього є те, що за інших рівних умов порошок 
ніобію карбідизується у більшій мірі, ніж порошок титану, 
цирконію і ванадію, у результаті чого процес характеризу-
ється набагато більшим тиском у реакційному просторі 
[11]. 
 З цією думкою важко погодитися, оскільки відомо 
[103], що карбідоутворююча здатність цирконію і титану 
набагато вища, ніж ніобію. 
 Автори праць [17, 121] рекомендують вводити чотири-
хлористий вуглець у реакційний простір при температурах 
ізотермічної витримки, що і було враховано при проведен-
ні даного дослідження. 
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Таблиця 1.4 - Раціональні склади вихідних реагентів і технологічні параметри процесу  
нанесення покриттів на основі карбідів ніобію на поверхню вуглецевих сталей [11,17, 65] 
 
№ 
пор. 
Раціональні кількості реагентів, які вводять у 
реакційний простір, виходячи з розрахунку на 
1 м2 оброблюваної поверхні 
Температура 
введення 
CCl4, К 
Тиск у реакційному 
просторі, мм рт. ст. 
Літературне 
джерело 
порошок 
ніобію 
крупністю 
15010-6 м 
чотири-
хлористий вуг-
лець, л 
вуглецевмісна 
речовина, кг 
у мо-
мент 
введення 
CCl4 
у період 
ведення 
процесу 
1 0,05 0,005 Поліетилен 
0,02 
673 60,0 30,0-40,0 [11] 
2 0,04-0,05 0,005 Деревне 
вугілля 
0,002 
Температура 
ізотермічної 
витримки 
30,0-60 2,0-8,0 [17] 
3 0,04 0,0045 Карбюризатор 
0,003 
Температура 
ізотермічної 
витримки 
40,0-55,0 2,5-4,0 [65, 120] 
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 Встановлено, що склад вихідних реагентів, перш  за 
все вуглецевмісної речовини і температура введення CCl4 
мають значний вплив на склад і структуру покриттів, які 
отримують. Автори праць [17, 64]  показали, що залеж-
ність загальної товщини покриттів, які отримують при ніо-
біюванні вуглецевих сталей в інтервалі температур 1223-
1373 К, від тривалості процесу (1-6)3600 с є параболіч-
ною, а характер її зміни від температури підпорядковуєть-
ся експоненціальному закону. Загальна товщина покриттів  
залежно від температурно-часових умов проведення про-
цесу і вмісту вуглецю  в  досліджуваних  сталях  становить 
від 1,0 до 2810-6 м. 
 Привертають увагу суттєві відмінності у фазовому 
складі покриттів, які отримують. Так, автор праці [11] вка-
зує, що дифузійний шар, який отримують при ніобіюванні, 
становитьться лише з фази типу NbC і перехідної зони, яка 
становитьться з твердого розчину ніобію в залізі, цементи-
ту і карбідів типу NbC. На думку автора праці [64], наяв-
ність у дифузійному шарі фаз типу Nb2C неможлива. Це 
узгоджується з даними праці [11], в якій зазначається, що 
виникнення фаз нижчого складу на поверхні насичуваної 
сталі ніобієм малоймовірно, про що свідчать термодинамі-
чні характеристики відповідних карбідних фаз. Так, ента-
льпії утворення нижчих карбідів виявляються більшими за 
ентальпії утворення вищих карбідів, які для фаз  NbC і 
Nb2C дорівнюють: -24,4 ккал/моль і –16,5 ккал/моль відпо-
відно [46]. 
 На думку автора праці [121], цей висновок авторів 
праць [11, 46] має частковий характер, оскільки при про-
ходженні реальних процесів необхідно враховувати конк-
ретні умови і, перш за все, активність газового середовища 
та хімічний склад оброблюваних матеріалів, а також тов-
щину покриттів, які отримують. У праці [121] показано, що 
чим нижча термодинамічна стабільність перехідних мета-
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лів, тим більш вірогідні реакції розкладання хлоридів з ви-
діленням металу і утворенням нижчих карбідів. 
 Можливість появи у дифузійному шарі фази типу Nb2C 
переконливо доведена у працях [17, 64]. Автор праці [17] 
показала, що залежно від складу вихідних реагентів і вміс-
ту вуглецю в оброблюваній сталі в дифузійному шарі на 
основі ніобію, що утворився, можливе виникнення як кар-
бідних фаз типу NbC і Nb2C, так і інтерметаліду типу 
Fe2Nb (останній виникає при обробці сталей з вмістом вуг-
лецю  0,035 % за масою). 
 Встановлено [17], що за прийнятих умов ведення про-
цесу залежність загальної товщини шару, який станови-
тьться з фаз типу NbC і Nb2C, від витрати чотирихлористо-
го вуглецю має екстремальний характер. При цьому мак-
симум товщини шару залежить від вмісту вуглецю в обро-
блюваній сталі. При цьому чим вища концентрація вугле-
цю в сталі, тим менша необхідна витрата CCl4 для досяг-
нення максимальної товщини шару. 
 Слід відзначити, що виникнення у зовнішній зоні пок-
риття фази типу Nb2C, комплекс властивостей якої виявля-
ється нижчим, ніж у фази типу NbC, небажане. Автор пра-
ці [17] показала, що підвищення кількості вуглецевмісних 
речовин у складі вихідних реагентів супроводжується зме-
ншенням зовнішньої зони покриття на основі  Nb2C навіть 
до повного її зникнення. 
 Наявність у дифузійному шарі фази Nb2C, крім фази 
NbC, встановлено також у праці [64]. Автор відзначає, що 
фаза Nb2C у зовнішній зоні покриття виникає в тому випа-
дку, коли загальна товщина карбідного шару перевищує 
1010-6 м. До такого самого висновку приходить і автор 
праці [121]. 
 Методом рентгеноструктурного аналізу встановлено 
[64, 121], що період кристалічної гратки фази NbC зміню-
ється у межах  від 0,4450 до 0,4474 нм і залежить від вміс-
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ту вуглецю в оброблюваній сталі і температури процесу. 
Параметри фази Nb2C не залежать від температури проце-
су насичення  і  складу  оброблюваної  сталі  і  становлять 
а = 0,3124 нм, с = 0,4968 нм, що узгоджується з літератур-
ними даними [103]. 
 Методом локального мікрорентгеноспектрального ана-
лізу встановлено розподіл ніобію по перерізу карбідного 
покриття, яке отримане на поверхні вуглецевих сталей в 
інтервалі температур 1273-1373 К [12]. Виявилося, що в 
карбідній фазі NbC наявне залізо в кількості від 0,5 до 6,2 
% за масою, а вміст ніобію на межі розподілу покриття-
матриця досягає 2,7-4,4 % за масою. 
 Встановлено (рис. 1.7), що при нанесенні покриттів на 
основі карбідів ніобію підвищення температури процесу 
призводить до збільшення вмісту ніобію в шарі при одно-
часному зменшенні заліза за законом, близьким до ліній-
ного. Цей перерозподіл супроводжується зменшенням у 
карбідному шарі концентрації вуглецю із зростанням тем-
ператури [12]. 
 При нанесенні покриттів на основі карбідів ніобію 
найбільш суттєвий вплив на вміст цього елемента і вугле-
цю спостерігається в шарах, які отримані на сталях У8А, 
У12А [11, 17, 121]. Ведення процесу при 1373 К призво-
дить до того, що склад отримуваного покриття, стає пос-
тійним і не залежить від вмісту вуглецю в оброблюваній 
сталі. За інших рівних умов підвищення вмісту вуглецю у 
сталі супроводжується зменшенням концентрації ніобію і 
заліза при  одночасному  збільшенні  вмісту  вуглецю  як  
на зовнішній, так і на внутрішній межі карбідного  покрит-
тя (рис. 1.7). 
 На основі отриманих даних із розподілу елементів у 
покритті автори праць [11, 12] визначили коефіцієнти ди-
фузії і енергію активації ніобію в карбідних фазах, що 
утворюються (таблиця 1.5). 
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                            а                                               б 
Рисунок 1.7 - Концентрація ніобію, заліза і вуглецю на зовніш-
ній поверхні (а) і на поверхні, яка контактує з перехідною зоною 
(б), залежно від вмісту вуглецю у сталі і температури процесу 
[17] 
 
Таблиця 1.5 - Параметри дифузії ніобію у фазі NbC [12] 
Марка сталі Температура, К 
Енергія
активації 
, Дж/гатом
Коефіцієнт 
дифузії, 
D1010 см2/с
45 
1223 
157,0  
±135,7 
10,0  2,4 
1273 17,0  4,2 
1323 29,4  6,3 
У8А 
1223 
182,5  
±112,4 
15,6  3,1 
1273 28,7  5,5 
1323 56,7  11,1 
У12А 
1223 
186,2  
±111,0 
22,1  4,1 
1273 15,2  8,5 
1323 74,0  13,9 
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 Мікроструктурно карбідні покриття на основі NbC ви-
являються у вигляді світлої, яка не травиться  в 3% розчині 
HNO3 в етиловому спирті, смуги з чіткою межею поділу 
шар-матриця (рис. 1.8, 1.9). Безпосередньо під карбідним 
покриттям розміщується темнотравимий прошарок перехі-
дної зони. За наявності у покритті фази Nb2C межа поділу 
NbC-Nb2C практично не виявляється. Однак поділити кар-
бідний шар, що отримали, на складові можливо при трав-
ленні реактивом Муракамі [17]. При цьому зовнішня зона 
на основі Nb2C миттєво темніє і стає нерозрізнюваною у 
подальшому, а внутрішня зона на основі NbC травиться 
менш інтенсивно, що дає можливість встановити товщину 
фази  Nb2C (за різницею у товщинах шарів до і після  трав-
лення),  а  також структуру  зони на  основі NbC.  Встанов-
лено [17], що форма зерен фази  NbC – рівновісна, що під-
тверджує названу у праці [121] закономірність формування 
карбідного шару – спрямування стовпчатості кристалів, які 
ростуть, повністю збігається з напрямком дифузії. 
 
 
 
Рисунок 1.8 – Мікроструктура сталі 45 з покриттям з карбіду 
ніобію (Х300) [11] 
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 Рисунок 1.9 –  Мікроструктура сталі У12А з покриттям з карбіду 
ніобію (X300) [11] 
 
 Літературні дані про нанесення покриттів на основі ка-
рбідів ніобію на поверхню твердих сплавів обмежені [64, 
70, 72]. Встановлено, що дифузійний шар, який утворюєть-
ся на твердому сплаві, становитьться лише з фази NbC, в 
якій міститься: 90,7% за масою ніобію; 0,30% за масою ко-
бальту; 0,1% за масою вольфраму [72]. Період кристаліч-
ної гратки фази NbC, яка утворюється на поверхні сплавів 
ВК8 і Т15К6, однаковий і становить: а = 0,4334 нм [65]. 
Використовуючи способи нанесення покриттів і розробле-
ні склади вихідних реагентів [64, 65], повністю усувається 
можливість появи безпосередньо під карбідним покриттям 
крихкої -фази складу Co3W3C, яка знижує ударну в’язкість і межу міцності на вигин твердих сплавів. 
 Властивості покриттів на основі карбідів ніобію, які 
нанесені на поверхню вуглецевих сталей і твердих сплавів, 
достатньо докладно вивчені і описані у працях [11, 17, 
121]. При цьому наведені результати проведених дослі-
джень узгоджуються один з одним і показують перспекти-
вність їх використання для підвищення надійності і довго-
вічності деталей машин та інструмента, які працюють у 
різних умовах. 
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РОЗДІЛ 2 
МЕТОДИКА ДОСЛІДЖЕННЯ ЗАХИСНИХ  
ПОКРИТТІВ 
  
 Для взаємного контролю отриманих даних та вивчення 
процесу комплексного насичення сталей і твердих сплавів 
ніобієм та хромом було використано близько 15 сучасних 
методів дослідження, що застосовуються в галузі фізично-
го матеріалознавства. 
 
 2.1 Визначення термодинамічного потенціалу  
реакцій карбідоутворення 
 
 Виявити основні хімічні реакції, встановити вірогід-
ність передбачуваного масообміну та його спрямованість 
можна за допомогою термодинамічного аналізу [10, 20, 
45]. Основним параметром, що визначає рівновагу у сис-
темі і здатність хімічної реакції до її розвитку за прийня-
тих умов проведення процесу, є величина зміни термоди-
намічного (ізобарно-ізотермічного) потенціалу 0TG  [45]. 
 Враховуючи наближення Уліха [45, 46], розрахунок 
величини зміни термодинамічного потенціалу вірогідних 
реакцій карбідоутворення при комплексному насиченні 
сталей та твердих сплавів ніобієм і хромом проводили за 
формулою [45]: 
                       
000
TTT STG  ,                       (2.1.) 
де  0TG     –   зміна термодинамічного потенціалу реакції; 
     0T  – зміна ентальпії вихідних та кінцевих продуктів 
реакції у стандартному стані; 
     0TS  – зміна ентропії вихідних та кінцевих продуктів 
реакції у стандартному стані. 
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 При визначенні зміни термодинамічного потенціалу 
реакції розраховували на одну молекулу отримуваних кар-
бідів при температурах насичення: 298, 500, 1000 і 1500 К. 
При розрахунках використовували значення величин 
0
298  і 0298S  , наведені у працях [46, 112, 115]. 
 
 2.2 Визначення рівноважного складу реакційного 
середовища 
 
 Знання раціонального співвідношення порошків вихід-
них металів, кількості вуглецевмісної добавки та чотирих-
лористого вуглецю, а також температури порошкової су-
міші й оброблюваного матеріалу дозволяє обґрунтувати 
вибір технологічних параметрів процесів нанесення бага-
токомпонентних карбідних покриттів. 
 Для визначення раціонального складу реакційного се-
редовища при комплексному насиченні сталей ніобієм і 
хромом використовували методику аналізу термодинаміч-
ної рівноваги між різними складовими гетерофазної бага-
токомпонентної системи [111]. 
 Для розрахунків використовували пакет прикладних 
програм з базою термодинамічних даних, які дозволили 
провести пошук рівноважного складу замкнутої системи з 
максимумом ентропії [111]:      
j
maxjj
0
jk
i k
k
0
ki
0
i ,SnxlnRSnplnkSnSS (2.2) 
де    i, k, j – індекси, які відносять відповідно до конденсо-
ваних фаз, газів, компонентів розчинів; 
S0 – стандартна ентропія речовини; 
n  –  кількість молів; 
х  –  концентрація речовини у розчині; 
Pk – парціальний тиск. 
 Рівновагу  оцінювали  в  інтервалі  температур 200-
1500 К для систем, до складу яких входили насичуючі ме-
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тали у різній пропорції (ніобій і хром), хлор, вуглець – як 
вихідні компоненти, кисень і азот – як компоненти повітря, 
залізо, кобальт, вольфрам – як компоненти оброблюваних 
сплавів. Тиск у реакційному просторі під час проведення 
процесу вважали постійним. Його значення при розрахун-
ках змінювали у широких межах від 10-5 до 102 Па, що 
обумовлене можливістю застосованого методу насичення.  
 При проведенні розрахунків враховували, що реакцій-
не середовище з точки зору можливості отримання карбід-
них покриттів повинне відповідати таким вимогам [111, 
121]: 
 1) парціальний тиск хлоридів насичуючих металів по-
винен бути достатньо високим в інтервалі температур 
1173-1373 К; 
 2) у газовій фазі реакційного простору повинні бути 
наявні хлориди насичуючих металів різної валентності, що 
робить можливим протікання оборотних реакцій; 
 3) не утворювати в інтервалі температур насичення 
хлоридів металів в конденсованому стані; 
 4) утворювати при температурах насичення в конден-
сованому стані карбідні фази, які відповідають типу пок-
риття, що наноситься; 
 5) не містити в газовій чи конденсованій фазі в інтер-
валі температур насичення баластних та шкідливих речо-
вин, які знижують активність газової фази та погіршують 
властивості покриттів. 
 Можливість комплексного насичення сталей ніобієм та 
хромом оцінювали за величиною парціального тиску хло-
ридів ніобію, хрому, заліза, а також за фазовим складом 
конденсованих речовин при температурах насичення. За 
останнім визначали передбачуваний склад поверхневої зо-
ни покриття [123].  
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 2.3 Мікроструктурний аналіз 
 
 Мікроструктурний аналіз був широко використаний 
при вивченні структури дифузійних шарів і кінетики їх ро-
сту. 
 Візуальне вивчення та фотографування мікрошліфів 
виконували,  використовуючи  мікроскопи  МИМ–8  і 
“Neophot–2”, при збільшенні 300-1000 раз у світлому і те-
мному полях. Як травник застосовували 3% розчин азотної 
кислоти в етиловому спирті. 
 Для попередження сколювання дифузійного шару 
(крихкої карбідної фази) в процесі виготовлення мікрош-
ліфів були застосовані спеціальні струбцини з прокладка-
ми, які щільно обтискають зразки з нанесеними покриття-
ми. 
 Загальна товщина дифузійного шару бралася такою, 
що дорівнює відстані від поверхні до структури серцевини. 
Вона , як і товщина окремих фаз, вимірювалася з викорис-
танням сітки окуляра 7х, ціна поділки якого визначалася за 
об’єктомікрометром для всіх застосовуваних об’єктивів. 
 
 2.4 Рентгеноструктурний аналіз 
 
 Для встановлення фазового складу дифузійних покрит-
тів на поверхні досліджуваних сталей та твердих сплавів 
була використана дифрактометрія  [92]. 
 Дифрактограми отримували, використовуючи монох-
роматичне Cu–K випромінювання, на дифрактометрі мар-
ки ДРОН–УМ1. За монохроматор використовували монок-
ристал графіту, встановлений на дифрагованому пучку. 
Дифрактограми від поверхні зразків знімали в інтервалі 
кутів 2 25-850, використовуючи метод крокового скану-
вання, при кроці сканування 0,050 і часі експозиції у точці 
5-7 с. Зйомку проводили на шкалах 200-1000 імпульсів/с зі 
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швидкістю обертання лічильника 2 0/хв при швидкості ру-
ху діаграмної стрічки 1200 мм/год з відміткою кутів через 
один градус. 
 Розшифровування та індицирування отриманих дифра-
ктограм проводили методом порівняння з теоретичними, 
які були побудовані за допомогою таблиць міжплощинних 
відстаней [27, 92]. 
 Періоди кристалічної ґратки карбідних фаз розрахову-
вали за відомими формулами для кубічної (NbC) і ромбіч-
ної ґраток (Cr7C3) [8, 92]. 
 Точність визначення параметрів ґраток розраховували 
виходячи з похибки визначення кута відбиття дифракцій-
ного максимуму [8, 26]. Максимальна похибка при визна-
ченні міжплощинної відстані не перевищувала 0,0001 нм. 
 При проведенні пошарового рентгеноструктурного 
аналізу усунення поверхневих шарів здійснювали травлен-
ням зразків у “царській водці”.  
 
 2.5  Дюрометричний аналіз 
 
 Вимірювання мікротвердості та уточнення товщини 
дифузійного шару, а також його окремих фаз проводили на 
пристроях ПМТ–3 і ПМТ–8 не менше, ніж у 20-25 полях 
зору. За отриманими даними розраховували середнє зна-
чення мікротвердості, використовуючи встановлені залеж-
ності [41, 86]. Вимірювання мікротвердості карбідних фаз 
проводили при навантаженні 0,02-0,08 Н. Точність вимі-
рювання мікротвердості становила  500 МПа.  
 
 2.6 Визначення мікрокрихкості 
 
 Для оцінки мікрокрихкості карбідних фаз використо-
вували метод, запропонований у праці [109]. При цьому 
під мікрокрихкістю розуміли здатність матеріалу (карбід-
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них фаз) утворювати мікротріщини під дією концентратора 
напруг, за який прийнята алмазна піраміда – індентор при-
ладу ПМТ–3. 
 В основі прийнятої методики оцінки мікрокрихкості 
лежать два критерії: зміна кількості відбитків з тріщинами 
і зміна кількості тріщин біля одного відбитка при збіль-
шенні навантаження на індентор ПМТ–3. При кожному 
навантаженні від 0,01 до 0,2 Н наносили по 50 відбитків і 
розраховували сумарний бал крихкості, використовуючи 
п’ятибальну шкалу, запропоновану авторами [103]. 
 Кількісну оцінку мікрокрихкості здійснювали за безро-
змірним параметром , який відображує як момент початку 
крихкого руйнування, так і темп наростання руйнування 
при подальшому збільшенні навантаження на індентор. 
Значення показника мікрокрихкості визначали за фо-
рмулою [109]: 
               
 z0 ,                                                (2.3) 
де 0 – відношення максимального можливого наванта-
ження до оптимального; 

z  –  приріст сумарного бала крихкості Z, викликаний 
зростанням відношення поточного навантаження до опти-
мального. 
 При цьому під оптимальними розуміли навантаження, 
які визначають момент крихкого руйнування, у результаті 
якого 50 % відбитків мали тріщини, а решта 50 % – ні. 
 Встановлено, що при визначенні мікрокрихкості карбі-
ду ніобію оптимальним навантаженням є 0,080 Н, а карбі-
ду хрому – 0,100 Н. 
 Похибка при визначенні мікрокрихкості карбідних фаз 
не перевищувала 0,0110-3 умовних одиниць. 
 
  52
 2.7 Методика визначення кінетичних констант 
 
 Кінетику нанесення дифузійних шарів досліджуваного 
типу вивчали шляхом побудови кривих у координатах “то-
вщина шару – тривалість насичення” та їх аналізу. Як пра-
вило, ці криві мають вигляд парабол і описуються рівнян-
ням [54 ]: 
                        ky n  .                                         (2.4) 
 Прологарифмувавши це рівняння, отримаємо 
                           lglglg  kyn                                 (2.5) 
або 
             lg1lg1lg1lg 1 nknkny  .                  (2.6) 
 Останнє рівняння (2.6) визначає лінійну залежність 
між ylg  і lg . При цьому, тангенс кута нахилу прямої до 
осі абсцис lg  дорівнює 
n
1 , відрізок, який відсікається на 
осі ординат, дорівнює k
n
lg1 . Значення n і k визначали ме-
тодом найменших квадратів [ х  ], враховуючи, що 
                                  yn
k lglg  ,                                   (2.7) 
або 
                     ynk lglg   при lg =0,                         (2.8) 
                                     tgn 
1
,                                    (2.9) 
або  
                                     ctgn  .                                 (2.10) 
 Визначивши значення показника параболи “n”, значен-
ня постійної “k” розраховується за формулою (2.8). 
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 2.8 Мікрорентгеноспектральний аналіз 
 
 Фізико-хімічні властивості досліджуваних покриттів 
багато у чому визначаються вмістом в них основних карбі-
доутворюючих елементів, а також заліза і вуглецю [11, 64, 
121]. 
 Для визначення хімічного складу покриттів у даній ро-
боті був застосований мікрорентгеноспектральний аналіз, 
який проводили використовуючи електронний растровий 
мікроскоп – мікроаналізатор “Camebax MS–46” фірми 
“Cameca” при  прискорюючій напрузі 20 кВ, силі струму 
18 мА, діаметрі зонда 110-6 м з чутливістю за масою 10-2 % 
і точністю 1% [7, 11]. Вміст елементів у дифузійних шарах 
визначали за збуджуваним електронним пучком К–
випроміненням хрому і заліза та L–випроміненням ніобію 
[7, 11, 121]. За еталони використовували технічно чисті ні-
обій, хром, залізо, кобальт, вольфрам і титан. 
 Концентрацію ніобію, хрому і заліза визначали за ві-
домими співвідношеннями [7], враховуючи поправки на 
атомний номер, поглинання і флуоресценцію. 
   
 2.9 Визначення мікропористості 
 
 Вивчення мікропористості покриттів проводили за ме-
тодикою [100], відповідно до якої досліджувану поверхню 
площею не менше 1 см2 знежирювали в етиловому спирті й 
висушували, а потім притискали впродовж 10 хвилин до 
фільтрувального паперу, змоченого попередньо в реактиві 
такого складу:  NaCl – 60 мг/л,  K3(Fe,C,N)6 – 10 г/л,      
LiCl – 60 мг/л, H2O – 1л. 
 Мікропористість покриття оцінювали за кількістю від-
битків пор на 1 см2 поверхні зразків.  
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 Крім цього, площу, розмір та кількість пор у покриттях 
визначали методом кількісної металографії на автоматич-
ному аналізаторі структури марки “Квантимет-720” [132].   
 
 2.10 Визначення залишкових напружень 
 
 Розподіл залишкових напружень визначали шляхом 
вимірювання деформації зразків у процесі поступового 
стравлювання покриттів на спеціальній установці, сконст-
руйованій та виготовленій на кафедрі металознавства і те-
рмічної обробки НТУУ “КПІ” [64, 132]. 
 Як об’єкти дослідження використовували зразки ста-
лей 45 і У8А розміром (70 х 5 х 0,5)м10-4. Товщина пок-
риття становила (15-20)10-6 м. Покриття стравлювали 
тільки з одного боку при одночасному захисті з іншого бо-
ку лаком на основі полістиролу. Рівномірне травлення по-
криття здійснювали в реактиві такого складу [64]: 310-4 м3 
ортофосфорної кислоти, 1,510-4 м3 сірчаної кислоти, 
4,510-4 м3 гліцерину, 2510-2 кГ хромового ангідриду та 
110-4 м3 дистильованої води. Травлення проводили при 
густині  струму  0,210-4 А/м2  і  температурі  електроліту 
298 К. 
 Датчиком вимірювання був кварцовий шток, який упи-
рався з одного боку в середину досліджуваного зразка, а з 
іншого  боку  у  систему реєстрування деформації. Точ-
ність отриманих вимірювань при деформації становила 
0,310-6 м. Розрахунки залишкових напружень проводили 
за формулами [132] на ЕОМ марки БЭСМ–6 за розробле-
ним алгоритмом і складеною програмою. 
 
 2.11 Визначення зносостійкості 
 
 Зносостійкість визначали за двома методиками, розро-
бленими в НТУУ “КПІ” [18, 64] та  в ІПМ НАНУ [131]. 
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 Відповідно до першої методики [64] досліджувані зра-
зки у формі циліндрів діаметром 20 мм  і висотою 15 мм 
здійснювали одночасно обертальні рухи навколо своєї осі 
та по колу в середовищі з абразивом, за який використову-
вали технічний карбід бору (В4С) з крупністю частинок 
(160-200)10-6 м і мікротвердістю 43000 МПа. Швидкість 
обертання становила 115 об/хв. Тривалість випробовуван-
ня досягала 10 годин. 
 Випробовуванню піддавали одночасно два зразки з на-
несеними покриттями і два без покриття, але підданих змі-
цнюючій термообробці (гартуванню з подальшим низьким 
відпуском), що дало можливість отримати інформацію про 
стійкість зразків, виготовлених з однієї марки сталі з пок-
риттям та без нього. 
 Про зносостійкість робили висновок, оцінюючи зовні-
шній вигляд і втрату маси зразків після випробовування. 
Визначення маси зразків проводили на аналітичних вагах 
марки ВЛА–200г–М з точністю до четвертого знака після 
коми. 
 Із втрат маси знаходили показник зносостійкості за 
формулою [64]: 
                                      S
mKM
 ,                                (2.11) 
де m – втрати маси, кг; S – площа поверхні зразка, м2;  
       –  тривалість випробовування, с. 
 Відповідно до другої методики [131] зносостійкість 
визначали  в умовах тертя - ковзання без змащування на 
установці МТ–68. Дослідження виконували при швидкос-
тях ковзання 2,5-7,5 м/хв за схемою тертя вал – вкладиш 
при навантаженні 0,5 МПа. Як контртіло використовували 
сталь 65Г після гартування і відпуску. Характеристики 
зносу визначали за втратою маси зразків після випробу-
вань протягом певного часу, а також за розмірами лунки, 
яка утворювалася у зоні тертя на поверхні зразка. 
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 2.12 Визначення жаростійкості 
 
 При визначенні жаростійкості покриттів використову-
вали диференціальний термічний аналіз на дериватографі 
марки Q–1500Д. Застосовуваний метод базується на порів-
нянні термічних властивостей досліджуваного покриття і 
термічно інертної речовини, за яку використовували оксид 
алюмінію Al2O3. Реєструючим параметром була різниця їх 
температур, яка вимірювалася при нагріванні чи охоло-
дженні досліджуваних зразків з постійною швидкістю. 
 Криві окиснення у процесі нагрівання і температура 
автоматично фіксувалися на світлочутливому папері і роз-
шифровувалися. 
 Крім цього, жаростійкість покриттів визначали за ме-
тодикою [39], використовуючи виготовлену в НТУУ “КПІ” 
спеціальну установку на базі аналітичних вагів марки 
АДВ–200  та  шахтної  печі,  яка  застосовується  при    
проведенні термічного аналізу, і терморегулятора марки 
ЭПД–120. 
 Безпосередньо перед окисненням зразки з покриттями 
знежирювали в етиловому спирті, висушували на повітрі 
та розміщували в алундовому тигелі, попередньо прожаре-
ному до постійної маси при 1273 К протягом 24 годин. Ти-
глі із зразками кріпили до чашки аналітичних терезів за 
допомогою платинової дротини і зважували з точністю до 
четвертого знака після коми. Потім попередньо розігріту 
до температури ізотермічної витримки електропіч накочу-
вали на тигель із зразком і періодично визначали зміну ма-
си зразка з тією самою точністю. Залежно від інтенсивнос-
ті окиснення зразків контрольні заміри маси проводили 
через кожні (2-5)60 с. Реєструючи зміну маси зразків при 
різних температурах ізотермічної витримки розраховували 
показник жаростійкості за формулою (2.12). 
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 2.13 Визначення корозійної стійкості 
 
 Дослідження корозійної стійкості сталей 45 з покрит-
тями здійснювали за методикою, описаною у працях [11, 
64]. Випробування проводили в умовах природної аерації 
при кімнатній температурі в таких агресивних середови-
щах, широко застосовуваних у промисловості [39]: 1 – во-
допровідна вода; 2–3% розчин морської солі у воді [99]. 
 З метою визначення впливу покриттів, отримуваних у 
даній роботі, на корозійну стійкість сталі 45, випробову-
вання одночасно проводили на її термічно покращених 
зразках. 
 Перед початком корозійних випробовувань зразки, що 
мали вигляд дисків діаметром 210-3 м і висотою 510-3 м, 
закруглених по поверхні торців фасками, знежирювали в 
етиловому ефірі протягом 300 с і в метиловому спирті та-
кож протягом 300 с, після чого  промивали гарячою і холо-
дною дистильованою водою, а потім висушували фільтру-
вальним папером та зважували на аналітичних вагах АДВ–
200 з точністю до четвертого знака після коми. 
 Під час корозійних випробовувань зразки підвішували 
на скляних гачках у стаканах з попередньо приготованим 
електролітом. Час корозійних випробовувань варіювали 
від 83600 с до 5003600 с і вибирали таким, щоб спостері-
галися відчутні втрати у масі зразків. Зразки періодично 
зважували. Перед зважуванням продукти корозії з поверхні 
зразків видаляли шляхом протирання останньої скляною 
паличкою з гумовим наконечником під сильним струменем 
води. Після цього зразки висушували, знежирювали, знову 
висушували під струменем стисненого повітря і зважували 
з тією самою точністю, що й до випробувань. 
 Про корозійну стійкість робили висновок, оцінюючи  
стан поверхні зразків і втрати їх маси. 
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 Виходячи із втрат маси, за формулою (2.11) знаходили 
показник корозії в досліджуваних середовищах. Необхідно 
відзначити, що для отримання однієї експериментальної 
точки випробовували не менше 5 зразків. Відносна похиб-
ка вимірювань не перевищувала 5 %. 
 Зразки сталей з карбідними покриттями після прове-
дення корозійних випробувань на різних етапах дослі-
дження вивчали також методами макроструктурного і мік-
роструктурного аналізів. 
 Захисну дію покриттів оцінювали коефіцієнтом галь-
мування корозії (): 
                                      П
M
C
M
K
K                              (2.12) 
та ступенем захисту (Z): 
                       %100])([  C
M
П
M
C
M
K
KKZ ,            (2.13) 
де CMK  – масовий показник швидкості корозії сталі без по-
криття, кГ/м2с; ПMK – масовий показник швидкості корозії 
сталі з покриттям, кГ/м2с. 
 Для вивчення механізму корозії сталі з дифузійними 
покриттями у розчині морської солі був використаний ме-
тод зняття поляризаційних кривих на потенціостаті марки 
П5848М  в потенціодинамічному режимі зі швидкістю роз-
горнення 1 м/с [39]. Потенціали вимірювали відносно ко-
ломельного електрода порівняння, а потім перераховували 
у водневу шкалу потенціалів. Похибки корозійних випро-
бовувань становили (5-7)%, поляризаційних – (2-5)%. За 
даними поляризаційних вимірювань визначали потенціал 
(ЕС)  і швидкість корозії сталі без покриття і з покриттям 
(nic). Величини струмових показників корозії (nic), визначе-
ні за даними поляризаційних вимірювань, зіставляли зі 
струмовими показниками корозії, розрахованими із даних 
масометричних досліджень (мic) за формулою [39]: 
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                                      A
nFKi MC M  [А/м2],           (2.14) 
де А – молярна маса металу, кГ/моль; F – константа Фара-
дея, що дорівнює 26,8, А/г; n – число електронів, які беруть 
участь у реакції (при розрахунках вважали, що розчинення 
заліза, яке входить до складу покриття, відбувається у ви-
гляді його двовалентних іонів і n = 2). 
 
 2.14 Визначення кавітаційної стійкості 
 
 Кавітаційна стійкість вуглецевих сталей з карбідним 
покриттям досліджуваного типу визначали за допомогою 
магнітострикційного перетворювача, який живиться від 
ультразвукового  генератора марки УЗДН–2Т з частотою 
22 кГц і вихідною потужністю 0,43 кВт. Амплітуда коли-
вання зразків становила 0,610-6 м. Випробовування прово-
дили у воді й 3% розчині морської солі у воді. Площа каві-
тованої поверхні дорівнювала 0,01 м2. Критеріями кавіта-
ційної стійкості зразків з покриттями була втрата їх маси 
при проведенні випробувань, яку оцінювали через кожні 
900 с з точністю 510-7 кГ. Загальна тривалість випробову-
вання досягала 203600 с. 
 
 2.15 Визначення різальних властивостей твердо-
сплавного інструменту 
 
 Порівняльні випробування багатогранних непереточу-
ваних твердосплавних пластин (БНТП) здійснювали у на-
вмисно жорстких умовах різання, враховуючи рекоменда-
ції ВНІІТС [85]. Різальні властивості БНТП з карбідними 
покриттями порівнювали з різальними властивостями пла-
стин без покриття шляхом визначення коефіцієнта стійкос-
ті Ксм. Його розраховували як відношення фактичної стій-
кості БНТП з покриттям до фактичної стійкості пластин 
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без покриття. Випробовування проводили при поздовж-
ньому  точінні заготовок, виготовлених із сталей різних 
класів на токарному верстаті Т–63 з безступінчастим регу-
люванням обертів шпинделя за режимами, наведеними у 
роботі [30]. 
 Про стійкість БНТП робили висновок за величиною 
зносу її задньої поверхні стружкою оброблюваного матері-
алу. Оскільки відомо [24], що кінетика зносу має лінійний 
характер, то випробовування БНТП проводили до величи-
ни зносу по задній поверхні на сплавах ВК8, що дорівнює 
810-4 м, а на сплавах Т15К6 – 710-4 м. Величину зносу за-
міряли оптичним тубусом через рівні проміжки часу. 
 Крім вищеописаних методик, у ході виконання роботи 
в окремих випадках були використані й інші, які застосо-
вувалися для уточнення отриманих результатів. Посилання 
на них будуть наведені при отриманні та обговоренні ре-
зультатів. 
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РОЗДІЛ 3 
КОМПЛЕКСНЕ НАСИЧЕННЯ ВУГЛЕЦЕВИХ 
СТАЛЕЙ НІОБІЄМ І ХРОМОМ 
 
 3.1. Основні реакції карбідоутворення 
 
 Будь-який вид хіміко-термічної обробки супроводжу-
ється зміною структури поверхневих шарів насичуваного 
матеріалу, що призводить до зміни їх властивостей [4, 31, 
32, 35, 87, 89, 101]. Відомо [64, 65, 121, 127], що у процесі 
формування карбідних покриттів спостерігається масооб-
мін між поверхнею оброблюваного матеріалу і активної 
газової фази, яка утворюється в реакційному просторі при 
протіканні певних хімічних реакцій. У працях [65, 121] по-
казано, що ці реакції можуть протікати одночасно або пос-
лідовно, причому не тільки в об’ємі активної газової фази, 
але й на межі поділу з оброблюваним матеріалом, а також 
всередині останнього. Саме ці реакції суттєво впливають 
на проходження процесу формування покриттів. 
 За вихідні реагенти у даному дослідженні використо-
вували порошки ніобію і хрому, графіт і чотирихлористий 
вуглець, нагрів та ізотермічна витримка яких у замкненому 
реакційному просторі супроводжуються протіканням ве-
ликої кількості хімічних реакцій [64, 89, 129]. Визначити 
основні хімічні реакції, знайти спосіб впливу на окремі 
стадії масоперенесення і його спрямованість можна за до-
помогою термодинамічного аналізу. При цьому, найбільш 
достовірну інформацію про процеси, які проходять у реак-
ційному просторі, можна отримати при термодинамічному 
розрахунку окремих реакцій [45]. 
 За прийнятих умов проведення процесу насичення на-
грівання реакційної камери із вмістом (зразки, порошки 
ніобію і хрому)  до  температури ізотермічної витримки 
(1173-1373 К) супроводжується тільки збагаченням повер-
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хні оброблюваної сталі вуглецем. Однак після досягнення 
температури ізотермічної витримки, коли у реакційну ка-
меру одночасно вводять порошки ніобію і хрому, а також 
чотирихлористий вуглець, починають протікати хімічні 
реакції хлоридо- і карбідоутворення. 
 При цьому на першому етапі у реакційному просторі 
виникає активна газова фаза, яка становитьться, перш за 
все, з хлоридів ніобію та хрому різної валентності [11, 64]. 
У працях [11, 17, 64, 121] і у нашому дослідженні [76] по-
казано, що цими хлоридами можуть бути: CrCl4, CrCl3, 
CrCl2, NbCl5, NbCl4, NbCl3, NbCl2. Вони виникають при 
взаємодії порошків ніобію і хрому з хлором, який 
з’являється в реакційному просторі внаслідок дисоціації 
CCl4 або COCl2 [57, 88]. 
 При цьому, відповідно до даних праці [64], у замкне-
ному реакційному просторі одночасно протікають хімічні 
реакції утворення всіх вищеперелічених хлоридів різної 
валентності. Це пов’язано з тим, що хлориди ніобію і хро-
му нижчої валентності менш стабільні, ніж хлориди цих 
металів вищої валентності, а їх взаємодія з хлором супро-
воджується появою додаткових кількостей останніх. Одно-
часно з цим у реакційному просторі протікають реакції 
взаємодії хлоридів вищої валентності з порошками мета-
лів, у результаті чого з’являються додаткові порції карбідів 
нижчої валентності [65, 121]. Між хлоридами ніобію і хро-
му різної валентності, що утворюються, у кінцевому під-
сумку, встановлюється рівновага [64]. 
 Перебуваючи у контакті з оброблюваною сталлю, хло-
риди ніобію і хрому хемосорбуються насичуваною повер-
хнею і виділяють на ній активні атоми цих елементів за 
реакціями обміну типу [11, 65]: 
25 2
5
2
5 FeClNbFeNbCl  ,                           (3.1) 
   24 FeCl2NbFe2NbCl  ,                             (3.2) 
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     23 2
3
2
3 FeClNbFeNbCl  ,                      (3.3) 
        22 FeClNbFeNbCl  ,                           (3.4) 
       24 22 FeClCrFeCrCl  ,                        (3.5) 
       23 2
3
2
3 FeClCrFeCrCl  ,                      (3.6) 
         22 FeClCrFeCrCl  .                          (3.7) 
 Далі активні атоми ніобію і хрому адсорбуються на по-
верхні оброблюваного матеріалу і дифундують у глиб йо-
го, утворюючи спочатку тверді розчини, а потім і хімічні 
сполуки (карбіди) [11, 17, 64]. Останні утворюються в по-
верхневій зоні за рахунок зустрічної дифузії вищевказаних 
карбідоутворюючих елементів з вуглецем матриці. 
 Розраховані реакції карбідоутворення, які протікають 
при комплексному насиченні сталей ніобієм і хромом. При 
проведенні розрахунків більше 200 хімічних реакцій кар-
бідоутворення враховували можливість наявності у реак-
ційному просторі, крім заліза – основного компонента ста-
лі, хлоридів ніобію і хрому різної валентності, також вуг-
лецю, його оксидів (CO, CO2), фосгену (COCl2), а в проду-
ктах реакцій – карбідів ніобію (NbC, Nb2C), карбідів хрому 
(Cr23C6, Cr7C3), оксидів вуглецю, оксидів заліза (FeO, 
Fe3O4, Fe2O3), ніобію (NbO2, Nb2O5), хрому (CrO3, CrO2, 
Cr2O3), хлоридів заліза (FeCl3, FeCl2). Проведені розрахун-
ки, а також порівняльний аналіз літературних даних [59, 
78] показали, що найбільш термодинамічно імовірними 
реакціями карбідоутворення при комплексному насиченні 
сталей ніобієм і хромом є такі: 
,OCr3,2FeCl8,63
CCrNbCCOCl7Fe8,63CrCl6,27NbCl
322
623245


   (3.8)    
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,OCr3,2FeCl2,67CCr
CNbCOCl7Fe2,67CrCl6,27NbCl2
322623
2245


           (3.9) 
,OCr3,1FeCl7,25CCr
NbCCOCl4Fe7,25CrCl6,9NbCl
32237
245


            (3.10)     
,OCr3,1FeCl2,28CCr
CNbCOCl4Fe2,28CrCl6,9NbCl2
32237
2245


            (3.11)            
,ONb4,1FeCl5,62CCr
NbCCOCl7Fe5,62CrCl23NbCl8,3
522623
245


            (3.12)     
,ONb4,1FeCl65CCr
CNbCOCl7Fe65CrCl23NbCl8,4
522623
2245


            (3.13)       
,ONb8,0FeCl27CCr
CNbCOCl4Fe27CrCl7NbCl6,3
52237
2245


             (3.14)            
.ONb8,0FeCl5,24CCr
NbCCOCl4Fe5,24CrCl7NbCl6,2
52237
245


           (3.15) 
Як показали результати розрахунку решти реакцій, всі во-
ни можуть мати місце, хоч термодинамічна можливість їх 
протікання виявляється значно нижчою [121]. Результати 
розрахунку реакцій 3.8-3.15 наведені на рис. 3.1 і у таблиці 
3.1. 
 
Таблиця 3.1 - Зміна вільної енергії утворення карбідних 
фаз за реакціями обмінного типу залежно від температури 
 
Номер  
реакції 
G, кДж / моль при Т, К  
298 500 1000 1500 
3.9 -11087,63 -11591,41 -12838,40 -14085,40 
3.11 -4913,53 -5153,28 -5746,74 -6340,19 
3.13 -10195,74 -10656,39 -11796,62 -12936,84 
3.15 -4426,85 -4642,12 -5174,98 -5707,83 
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Рисунок 3.1 – Залежність вільної енергії утворення карбідів ніо-
бію та хрому від температури (реакції 3.8, 3.10, 3.12, 3.15). 
 
 Аналіз наведених даних свідчить [76], що при компле-
ксному насиченні сталей ніобієм і хромом можливе утво-
рення дифузійного шару, який становитьться з двох зон, 
відповідно на основі карбідів ніобію і хрому. При цьому 
термодинамічна імовірність утворення в дифузійному шарі 
  66
карбідів NbC і  Nb2C практично рівнозначна, а імовірність 
утворення карбіду хрому Cr23C6 виявляється значно ви-
щою, ніж карбіду Cr7C3. У складі кінцевих продуктів реак-
цій карбідоутворення одночасно наявні, крім карбідів ніо-
бію і хрому, хлорид заліза FeCl2 і оксиди Cr2O3 і Nb2O5. 
 Слід відзначити, що наведені результати повністю уз-
годжуються з літературними даними [11, 17, 120] і незнач-
но відрізняються від висновку роботи [61], в якому автори 
зазначають, що при комплексному насиченні сталей ніобі-
єм і хромом у дифузійному шарі утворюються карбіди цих 
елементів тільки вищої валентності. Надлишкова кількість 
порошків ніобію і хрому у складі металізатора знижує імо-
вірність протікання реакцій карбідоутворення і, перш за 
все, карбідів типу Nb2C і Cr23C6. 
 Аналіз проведених розрахунків можливих реакцій кар-
бідоутворення при комплексному насиченні сталей ніобієм 
і хромом, частина яких наведена на рис. 3.1 і в таблиці 3.1, 
дозволяє зробити такі висновки[76]: 
 1 Найбільш термодинамічно імовірними реакціями ка-
рбідоутворення є ті, які протікають за наявності в реакцій-
ному просторі фосгену (COCl2).  
 2 Термодинамічна імовірність утворення карбідних фаз 
типу NbC, Nb2C, Cr7C3 і Cr23C6 збільшується в міру підви-
щення температури процесу.  
 3 При протіканні реакцій карбідоутворення, незалежно 
від ступеня валентності хлориду, що бере участь, термоди-
намічна імовірність утворення карбіду Cr23C6 вища, ніж 
карбіду Cr7C3.  
 4 Термодинамічні імовірності утворення карбідів NbC і 
Nb2C близькі між собою.  
 5 Термодинамічна імовірність утворення карбідних фаз 
досліджуваних типів зростає в ряду:  
NbC  Nb2C  Cr7C3  Cr23C6.  
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 6 У продуктах реакцій карбідоутворення обмінного ти-
пу наявні оксиди типу Nb2O5 і Cr2O3. Враховуючи, що вони 
можуть виникати безпосередньо у дифузійному шарі і по-
гіршувати його експлуатаційні характеристики, необхідно 
знижувати вміст кисню у реакційному просторі. Це може 
бути досягнуто попереднім вакуумуванням реакційної ка-
мери.  
 7 Враховуючи,  що термодинамічна імовірність проті-
кання реакції карбідоутворення досліджуваного типу під-
вищується зі збільшенням температури процесу, порошки 
ніобію та хрому слід розміщувати в реакційній камері в 
зоні з меншою температурою, а оброблювані матеріали – у  
більш нагрітій зоні, температура якої буде достатньою для 
інтенсивного проходження дифузійних процесів. 
 Вивчена термодинамічна імовірність протікання реак-
цій карбідоутворення  на поверхні заліза. Однак отримані 
висновки, імовірно, можна використовувати й при вивчен-
ні процесів карбідоутворення на поверхні сталей. Слід від-
значити, що рушійною силою процесу нанесення покриттів 
із застосуванням способу є, перш за все, відмінність в ак-
тивності дифундуючого елемента безпосередньо у порош-
ковій суміші та на оброблюваній поверхні сталей. Оскіль-
ки парціальний тиск хлоридів, що виникають, над поверх-
нею оброблюваної сталі завжди менше, ніж над поверхнею 
вихідного порошку, то утворюється градієнт парціального 
тиску газу (хлоридів) у реакційному просторі. Саме тому 
при контакті з оброблюваною поверхнею остання буде 
змінювати свій склад таким чином, щоб знизити парціаль-
ний тиск хлоридів, які утворюються в активній газовій фазі 
замкненого реакційного простору [29, 64]. 
 Наведені результати досліджень і зроблені висновки 
можуть служити основою для створення нового способу 
комплексного насичення сталей ніобієм і хромом. Остато-
чні висновки можна зробити, вивчивши рівноважний склад 
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реакційного середовища, яке утворюються у реакційному 
просторі при використанні прийнятих вихідних реагентів.  
 Це пов’язано з тим, що оцінка ходу процесу комплекс-
ного насичення за декількома найбільш імовірними у тер-
модинамічному відношенні реакціями не завжди призво-
дить до позитивних результатів [62]. 
 
 3.2 Рівноважний склад реакційного середовища  
 
 Знання раціонального співвідношення порошків ніобію 
та хрому, кількості вуглецю і CCl4, а також температури 
нагрівання металізатора й оброблюваних матеріалів дозво-
ляє обґрунтувати вибір технологічних параметрів процесу 
комплексного насичення сталей ніобієм та хромом. 
 Незважаючи на велику кількість праць з багатокомпо-
нентного насичення, докладний аналіз яких наведений у 
монографіях [43, 75, 96], дослідження щодо отримання по-
криттів при одночасній дифузії ніобію та хрому у сталі пе-
ребувають на початковій стадії [121, 124]. 
 Як відомо [121, 124], склад активної газової фази, яка 
утворюється у реакційному просторі при використанні як 
вихідних реагентів порошків металів, чотирихлористого 
вуглецю і вуглецевмісних речовин, багато у чому визначає 
фазовий і структурний склади покриттів, а отже, і їх влас-
тивості. Саме тому для обґрунтованого вибору технологіч-
них параметрів комплексного насичення сталей ніобієм та 
хромом нами на основі термодинамічних розрахунків за 
методикою [111, 125] був вивчений рівноважний склад ре-
акційного середовища, яке утворюється у реакційному 
просторі за прийнятих умов ведення процесу. 
 Враховуючи  вимоги (§5 розділу 2), нами були прове-
дені необхідні розрахунки із визначення рівноважного 
складу реакційного середовища при різному співвідно-
шенні компонентів (Nb-Cl-C, Nb-Cr-Cl-C, Nb-Cr-Cl-C-O-N-
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Fe), частина яких наведена у таблиці 3.2. З аналізу отрима-
них результатів випливає, що склад реакційного середо-
вища як газової, так і конденсованої фаз суттєво залежить 
від складу системи і співвідношення в ній вихідних реаге-
нтів. Так, введення до складу системи лише ніобію, хлору і 
вуглецю супроводжується утворенням у газовій фазі хло-
ридів ніобію різної валентності та в конденсованій фазі – 
карбідів ніобію та чистого ніобію (системи 1, 2). 
 Автори праці [124] відзначають, що при температурах 
ніобіювання 1000-1400 К у порядку зростання парціально-
го тиску хлориди ніобію можна розміщувати у такий ряд: 
NbCl4, NbCl3, NbCl2. При цьому встановлено, що максима-
льні значення парціального тиску цих хлоридів спостері-
гаються при температурах 1000, 1200 і 1400 К відповідно. 
 Відсутність у системах 1, 2 вищого хлориду NbCl5 по-
яснюється його перетворенням при високих температурах 
у хлорид нижчої валентності за реакцією: NbCl5 + NbCl3  
→ 2NbCl4. У свою чергу, хлорид ніобію NbCl4 перетво-
риться у хлорид NbCl3 за реакцією: NbCl4 + NbCl2  
2NbCl3 [76].  
 У праці [125]  відзначається, що  перехід ніобію у кар-
бідну фазу можливий лише в інтервалі температур 900-
1200 К. Однак, на думку авторів праці [124], із зростанням 
вмісту ніобію у системі область існування карбіду NbC ро-
зширюється на весь досліджуваний температурний інтер-
вал, тобто до 1500 К.  
 Слід відзначити, що встановлені експериментально фа-
зові склади дифузійного шару після ніобіювання сталей 
[11] повністю збігаються з розрахунковим складом кон-
денсованої фази (системи 1, 2), що свідчить про корект-
ність вибраної нами методики розрахунку. 
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Таблиця 3.2 - Рівноважний склад реакційних середовищ* 
при температурах 1200-1400 0К і тиску у системі 10-2 Па 
[76] 
Номер 
систе-
ми 
Склад системи, моль 
Склад середовища 
газова 
 фаза 
конденсована 
фаза 
1 Nb-Cl-C=5,0-2,0-1,0 NbCl3, NbCl2 NbC, Nb2C, Nb 
2 Nb-Cl-C=8,0-8,0-2,0 NbCl4, NbCl3, NbCl2 
NbC, Nb 
3 Nb-Cr-Cl-C=2,5-2,5-2,0-1,0 
NbCl3, NbCl2, 
CrCl3, CrCl2, 
CrCl 
NbC, Nb2C, Cr 
4 Nb-Cr-Cl-C=4,5-0,5-2,0-1,0 
NbCl3, NbCl2, 
CrCl3, CrCl2, 
CrCl 
NbC, Nb2C, 
Nb, Cr 
5 Nb-Cr-Cl-C-O-N-Fe= = 5,0-0,05-4,0-4,0-1,5-4,5-5,0
NbOCl3, 
NbCl4, NbCl3, 
NbCl2, CrCl3, 
CrCl2, FeCl2, 
CO, N2 
NbC, NbO2, Fe 
6 Nb-Cr-Cl-C-O-N-Fe= = 4,9-0,1-4,0-4,0-0,5-1,5-5,0 
NbOCl3, 
NbCl2, CrCl3, 
CrCl2, 
FeCl2, CO, N2 
NbC, NbO2, Fe 
7 Nb-Cr-Cl-C-O-N-Fe= = 2,0-2,0-4,0-4,0-0,5-1,5-5,0 
NbOCl3, 
NbCl2, CrCl3, 
CrCl2, 
FeCl2, CO2, 
CO, N2 
NbC, Cr2N, 
Cr2O3 
*Головні компоненти враховували при парціальному тиску 
не менше 110-6 МПа. 
 Додаткове введення у систему навіть невеликих кіль-
костей хрому (системи 3, 4) супроводжується появою в га-
зовій фазі, поряд з хлоридами ніобію, хлоридів хрому 
CrCl3, CrCl2, CrCl, парціальний тиск яких досягає високих 
значень. Як показують розрахунки, при співвідношенні в 
системі кількостей ніобію та хрому, що дорівнює 10:1, па-
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рціальний тиск хлориду CrCl3 досягає значення 510-3 МПа, 
що узгоджується з результатами праці [125].  
 Слід відзначити, що максимальні значення рівноваж-
ного парціального тиску у системі Nb-Cr-Cl-C=2,5-2,5-2,0-1,0 
(моль) для хлоридів NbCl2 спостерігаються при 1200 К, 
NbCl3 – при 1000 К, NbCl4 – при 1000 К, CrCl – при 1500 К, 
CrCl2 – при 1200 К, CrCl3 – при 1000 К (рис. 3.2). Макси-
мальний молярний вміст фази NbC, який досягає 0,9 мо-
лей, спостерігається при температурі 1050 К і зберігається 
достатньо високим у всьому досліджуваному інтервалі те-
мператур. Положення “критичних” точок (перегинів) для 
хлоридів ніобію практично не змінюється в міру збільшен-
ня вмісту хрому у системі аж до 90%. 
 Серед конденсованих фаз у системі 3, крім карбідів 
NbC, Nb2C, наявний хром, а у системі 4, крім названих ре-
човин, присутній додатково ніобій. Карбіди хрому типу 
Cr23C6 і Cr7C3, виникнення яких теоретично можливе, осо-
бливо в системах з високим вмістом хрому, кількісно пос-
тупаються карбідам ніобію. Очевидно, їх кількість менша, 
ніж 105 молей, і вони не можуть бути враховані при прове-
денні розрахунків за прийнятою методикою.  
 Це дозволяє зробити припущення про те, що при ком-
плексному насиченні сталей ніобієм та хромом переважа-
ючою карбідною фазою у дифузійному шарі, що утворю-
ється, буде карбід ніобію, можливо, легований хромом.  
 У системах, які містять залізо і компоненти повітря 
(кисень і азот), крім хлоридів ніобію та хрому різної вален-
тності, фіксується наявність у газовій фазі оксихлориду 
ніобію NbOCl3, хлориду заліза FeCl2, оксидів вуглецю CO і 
CO2, молекулярного азоту N2 (таблиця 3.2). У той самий 
час у складі конденсованої фази з’являються оксид NbO2, 
оксид хрому Cr2O3, а також нітрид хрому Cr2N. При цьому 
найстабільнішою фазою є оксид NbO2, кількість якого без-
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перервно збільшується в міру підвищення температури 
про- 
 
 
Рисунок 3.2 – Рівноважний склад системи: 
Nb–Cr–Cl–C = 2,5–2,5–2,0–1,0 (у молях): парціальний тиск: 
NbCl2 – 1, NbCl3 – 2, NbCl4 – 3, Cr – 4, CrCl – 5, CrCl2 – 6,  
CrCl3 – 7, молярний вміст фази NbC – 8 [76] 
 
цесу. Очевидно, це  пов’язано  з  тим, що  утворення  окси-
хлориду NbOCl3, який має максимальний парціальний тиск 
серед газоподібних сполук у досліджуваних системах, і ок-
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сиду NbO2 взаємозв’язані. У початкові моменти процесу 
при взаємодії поверхні цього оксиду з хлоридами ніобію в 
присутності хлору утворюється оксихлорид   NbOCl3, на-
приклад за реакцією 3222 NbOCl2Cl2NbClNbO  , а 
далі він дисоціює з виділенням NbO2, кількість якого і зро-
стає у конденсованій фазі. 
 Слід відзначити, що наявність у складі конденсованих 
фаз систем 5-7 оксидів ніобію та хрому, а також нітриду 
хрому є небажаним. Це пов’язано з тим, що вони розмі-
щуються між кристалітами карбідних фаз у дифузійному 
шарі, знижуючи його експлуатаційні характеристики [124]. 
Саме тому при створенні способу нанесення карбідних по-
криттів слід передбачити можливість видалення з реакцій-
ного простору надлишків кисню та азоту, що може бути 
досягнуто за рахунок вакуумування реакційної камери. 
Встановлено [76], що навіть незначне вакуумування каме-
ри (до 13,3 Па) практично повністю усуває вміст кисню та 
азоту у покриттях. 
 Наявність FeCl2  у газовій фазі систем 5–7 свідчить про 
протікання у реакційному просторі реакцій обміну між 
хлоридами і матрицею оброблюваного матеріалу. Саме це 
попереджує можливість появи у дифузійному шарі крих-
ких інтерметалідів. 
 Аналіз отриманих даних за хімізмом, термодинамікою  
карбідоутворення, що проходять, та за визначенням рівно-
важного складу реакційного середовища у широкому інте-
рвалі температур дозволяє обґрунтовано підійти до розро-
блення нового способу і встановлення раціональної витра-
ти вихідних реагентів при комплексному насиченні сталей 
ніобієм та хромом з урахуванням таких рекомендацій[76]: 
 1 Співвідношення порошків ніобію та хрому в металі-
заторі повинно бути близьким до 1:1. Це обумовлено тим, 
що, якщо вміст хрому у складі металізатора перевищить 
вміст ніобію всього лише на 10% за масою, то відбудеться 
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зниження парціального тиску хлоридів ніобію та карбіду 
NbC. Цей карбід на самому початку процесу насичення бу-
де утворювати на поверхні сталей суцільний шар, переш-
коджаючи дифузійному проникненню вглиб хрому. У ре-
зультаті цього дифузійний шар, що отримують, буде мати 
невелику товщину.  
 2 Металізатор слід розміщувати у реакційній зоні з те-
мпературою 900-1500 К. Саме при цих температурах мета-
лізатора спостерігається найбільш прийнятні парціальні 
тиски відповідних хлоридів і карбідних фаз, які утворю-
ються у реакційному просторі.  
 3 Температура процесів комплексного насичення ста-
лей ніобієм та хромом повинна становити 1173-1373 К. 
Зниження температури процесу супроводжується змен-
шенням швидкості дифузійних процесів, що небажано, а 
перевищення її понад 1373 К для сталей є неприйнятним з 
технологічної точки зору.  
 4 Тиск у реакційному просторі повинен бути зниже-
ним. Необхідність зниження тиску у реакційній камері 
пов’язана з доцільністю усунення у ній надмірних кількос-
тей кисню та азоту. 
 
 3.3 Розроблення способу комплексного насичення  
сталей ніобієм та хромом 
 
 Усунувши недоліки відомих способів нанесення карбі-
дних покриттів за рахунок зміни конструкції реакційної 
камери (рис. 2.1) і вивчивши фізико-хімічні умови форму-
вання дифузійних шарів і склад реакційного середовища, 
виявилося можливим створити новий спосіб комплексного 
насичення сталей ніобієм і хромом. 
 Саме розроблення нового високоефективного способу 
нанесення  карбідних покриттів було одним  з основних 
завдань цього дослідження. Воно містило у собі експери-
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ментальне визначення таких технологічних параметрів, 
виходячи з розрахунку на 1 м2 оброблюваної поверхні [76]: 
 1 Встановлення раціонального  кількісного співвідно-
шення порошків ніобію та хрому у складі металізатора і 
загальної витрати його.  
 2 Встановлення раціональної витрати активатора – чо-
тирихлористого вуглецю та температури введення його у 
реакційний простір. 
 Як і у відомих способах нанесення карбідних покриттів 
[64], до складу вихідних реагентів, крім порошків карбідо-
утворюючих елементів і CCl4, входила тверда вуглецевмі-
сна речовина, за яку використовували графітове днище ре-
акційної камери площею 0,06 м2.  Саме така площа внут-
рішньої поверхні днища, яке періодично обновлювали 
шляхом зачищення кордовою щіткою, була близька до 
площі сумарної поверхні кусків деревного вугілля, які ви-
користовувалися авторами праць [17, 64, 121] при вивченні 
процесів комплексного насичення сталей, прийнята як ра-
ціональна. 
 Підбір раціональних кількостей порошків металізатора 
і чотирихлористого вуглецю здійснювали, проводячи про-
цес насичення при 1323 К впродовж 43600 с. При цьому 
вплив кількісного співвідношення вихідних реагентів оці-
нювали за зміною загальної товщини отримуваних покрит-
тів, фазового складу і товщини фаз, що утворюються, а та-
кож параметрів їх кристалічних ґраток і мікротвердості. 
Крім цього, візуально оцінювали якість покриттів, що 
отримували, визначаючи наявність на їх поверхні сколю-
вань, виразок, несуцільностей. 
 Дослідження при підборі раціональних складів прово-
дили використовуючи зразки сталей 45 і У8А. 
 Раціональний склад металізатора визначали за допомо-
гою  спеціального  контейнера,  який мав вигляд циліндра 
з вісьмома ємностями, кожна з яких мала об’єм 0,02 м3 
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(рис. 3.3). В ємності завантажували реакційну суміш, яка 
складалася з 50 % за масою металізатора (з різним кількіс-
ним співвідношенням порошків ніобію та хрому), 48% за 
масою інертної речовини Al2O3 і 2,0% за масою активатора 
NH4Cl [122].  Сумарна маса стальних зразків, що заванта-
жували у кожну з ємностей, становила 0,02 кг, а маса реак-
ційної суміші – 0,2 кг, що допустимо при проведенні хімі-
ко-термічної обробки. Зверху ємності закривали листовим 
азбестом і герметизували за допомогою розробленого нами 
[133] складу, який містить (20-50)% за масою оксиду алю-
мінію і (50-80)% за масою карбіду кремнію. 
 Далі контейнер завантажували у заздалегідь нагріту до 
1323 К електропіч і витримували впродовж 43600 с, дода-
ючи до цього часу 3600 с на прогрів. Після завершення 
процесу контейнер з вмістом охолоджували на повітрі, ро-
зпаковували і піддавали отримані зразки дослідженням ме-
тодами мікроструктурного, дюрометричного і пошарового 
рентгеноструктурного аналізів. 
 На нашу думку, одночасне насичення сталей у реак-
ційних сумішах різного складу практично за рівних темпе-
ратурно-часових умов процесу дозволило отримати 
об’єктивні дані із питань, що вивчали. 
 На рис. 3.4а і 3.5а наведені залежності загальної тов-
щини покриттів  і товщини фаз, що утворюються на сталях 
45 і У8А, від вмісту порошку хрому в металізаторі. Вста-
новлено, що зміна відсоткового співвідношення порошків 
ніобію та хрому в металізаторі впливає на фазовий склад 
покриттів, що отримують.  
 Так, при вмісті хрому в металізаторі менше 10% за ма-
сою дифузійний шар становитьться лише з фази типу NbC, 
а при вмісті хрому більше 10% в дифузійному шарі вини-
кає фаза Cr7C3, яка розміщується між карбідом NbC і мат-
рицею. Крім цих фаз, при вмісті хрому в металізаторі (30-
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70)% за масою на зовнішній межі покриття фіксується фаза 
Cr23C6. 
 
  
Рисунок 3.3 – Пристрій для підбору складу металізатора 
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 Рисунок 3.4 – Залежність загальної товщини покриття та фаз, що 
утворюються, від вмісту хрому у суміші на сталі 45 (Т = 1323 К, 
 = 43600 с) 
 
 
 
Рисунок 3.5 – Залежність загальної товщини покриття та фаз, що 
утворюються, від вмісту хрому у суміші на сталі У8А (Т = 1323 К, 
 = 43600 с) 
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 При цьому загальна товщина покриттів при вмісті 
хрому в металізаторі до 40 % за масою зростає, а далі 
практично не змінюється. Товщина фази Cr7C3 в міру під-
вищення вмісту хрому в металізаторі збільшується на сталі 
45 від 0,8 до 3,010-6, а на сталі У8А – від 1,2 до 4,010-6 м. 
Залежність товщини фази Cr23C6 прямолінійна й інтервал її 
змін від 0,5 до 1,010-6 м при зміні вмісту хрому в металіза-
торі від 30 до 70 % за масою відповідно.  
 Фаза NbC незначно збільшує свою товщину при вмісті 
хрому в металізаторі до 20% за масою, далі в інтервалі від 
20 до 50% за масою вона практично не змінюється, а при 
подальшому збільшенні хрому в складі металізатора не-
значно знижується.  
 Слід відзначити, що встановлені залежності на сталях 
45 і У8А ідентичні. Більші значення загальної товщини по-
криття та товщини фаз NbC і Cr7C3 на сталі У8А, ніж на 
сталі 45 пов’язані з більш високим вмістом в ній вуглецю, 
який бере участь у формуванні покриттів. Як і слід було 
чекати [58, 60], безпосередньо під дифузійним шаром на 
сталі У8А і особливо на сталі 45 формується товста зневу-
глецьована зона, це свідчить про те, що за прийнятої мето-
дики насичення карбідні покриття зростають за рахунок 
зустрічної дифузії карбідоутворюючих елементів (ніобію 
та хрому) і вуглецю, розчиненого у матриці [64].    
 Встановлено, що склад металізатора впливає на зміну 
періоду кристалічної гратки фази  NbC (рис. 3.6а). Це 
пов’язано, очевидно, зі зміною вмісту вуглецю, ніобію, за-
ліза і, можливо, хрому в ній.  
 Виходячи з вищевикладеного, можна вважати встанов-
леним, що для комплексного насичення сталей ніобієм і 
хромом слід застосовувати металізатор, який містить у % 
за масою: порошок хрому 20-50, порошок ніобію 50-80. 
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 Саме при використанні металізатора такого складу на 
поверхні вуглецевих сталей утворюється фаза NbC макси-
мальної товщини і мікротвердості (рис. 3.7).  
 Для підтвердження  зробленого висновку були прове-
дені дослідження впливу складу металізатора на ті самі ха-
рактеристики покриттів, які отримані у розробленій  нами 
реакційній камері з графітовим днищем площею 0,06 м2 
при  витраті активатора – чотирихлористого  вуглецю в 
кількості 7 л/м210-3 [17].  
 Встановлено (рис. 3.4 б і рис. 3.5 б), що характер зміни 
загальної товщини покриття і фаз, що утворюються, зале-
жно від вмісту хрому у складі металізатора за прийнятих 
умов ведення процесу практично не відрізняються від та-
ких самих характеристик покриттів, отриманих при вико-
ристанні твердофазного методу. Не відрізняється і фазовий 
склад покриттів, отриманих при рівному співвідношенні 
порошків ніобію та хрому в металізаторі, а також кількість 
хрому, при яких в дифузійному шарі, крім фази NbC, 
з’являються фази Cr7C3 і Cr23C6. 
 Однак слід відзначити, що при застосуванні газового 
методу товщина шару, що отримують, на основі фази 
Cr23C6 виявляється при вмісті хрому в металізаторі 70 % за 
масою на (0,25-0,5)10-6 м більше, ніж у покритті, яке 
отримане твердофазним методом. Наявність у реакційній 
камері графітового днища повністю виключає появу під 
карбідним шаром зневуглецьованої зони. 
 Звертає увагу на себе також характер зміни залежності 
періоду кристалічної гратки фази  NbC від вмісту  хрому у 
складі металізатора (рис. 3.6 б), який відрізняється від да-
них, наведених на рис. 3.6 а. Очевидно, відмінності, що 
спостерігаються, пов’язані з різним вмістом елементів, 
перш за все вуглецю, у фазі NbC, яка отримується прийня-
тими методами. 
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 Рисунок 3.6 –Залежність періоду гратки фази NbC від вмісту 
хрому у реакційній суміші: а – без участі графіту, б – з участю 
графіту (Т = 1323 К,  = 43600 с) 
 
Рисунок 3.7 – Залежність мікротвердості фаз NbC і Cr7C3  
на сталі У8А від вмісту хрому в реакційній суміші (Т = 1323 К,  
 = 43600 с) 
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 Практично повна відтворюваність результатів дозволяє 
зробити остаточний висновок про склад вищезапропонова-
ного металізатора як раціонального. 
 Дуже важливим моментом при розробленні способу 
комплексного насичення сталей ніобієм і хромом є визна-
чення раціональної витрати активатора, за який викорис-
товували чотирихлористий вуглець, а також необхідної 
температури його введення в реакційний простір. Нами 
встановлено (рис. 3.8), що кількість активатора, що вво-
диться, повинна становити (5,0-8,0)10-3 л/м2 залежно від 
марки оброблюваної сталі, а раціональною температурою 
його введення є температура ізотермічної витримки (рис. 
3.9), що узгоджується з літературними даними [64].  
 
 
 
Рисунок 3.8 – Залежність тов-
щини карбідного покриття, 
отриманого при комплексному 
насиченні сталей ніобієм і 
хромом, від витрати CCl4  
(Т = 1323 К,  = 43600 с) 
Рисунок 3.9 – Залежність тов-
щини карбідного покриття, 
отриманого при комплексному 
насиченні сталей ніобієм і 
хромом, від температури вве-
дення CCl4  (Т = 1323 К,  
 = 43600 с)
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 При введенні у реакційний простір CCl4 в кількостях, 
менших за раціональні, утворюється відносно невелика кі-
лькість хлоридів ніобію та хрому, у результаті чого товщи-
на карбідних покриттів, що отримуємо, виявляється,    осо-
бливо    на    низьковуглецевих  сталях,   невеликою    –  
(2,0-3,0)10-6 м . При витраті активатора більше раціональ-
ного через появу у реакційному просторі надлишку вільно-
го хлору спостерігаються роз’їдання поверхні сталей і вза-
ємодія карбідних фаз, що утворилися в дифузійному шарі, 
з ним, внаслідок чого товщина покриття зменшується. 
 Низькотемпературне введення чотирихлористого вуг-
лецю в реакційний простір, яке рекомендується у працях 
[11, 17], слід визнати недоцільним. Це пов’язано з особли-
востями розміщення металізатора відповідно до розроблю-
ваного нами способу (у верхній частині реакційної камери, 
яка не нагрівається). За відсутності у реакційній зоні кар-
бідоутворюючих елементів, застосовуваних нами, при на-
гріванні до температур ізотермічної витримки CCl4 у при-
сутності графітового днища повністю розкладається з ви-
діленням вільного хлору. Це призведе до інтенсивного 
роз’їдання насичуваної поверхні сталі, що не припустимо. 
 Слід відзначити, що мікротвердість фази NbC в міру 
збільшення витрати активатора зростає до певної межі, а 
далі практично не змінюється (рис. 3.10). 
 Виходячи з вищевикладеного, витрата активатора, як 
раціональна нами була прийнята в об’ємі (5-8)10-3 л/м2, а 
температура введення – температура ізотермічної витрим-
ки. 
 Слід відзначити, що при раціональній витраті чотирих-
лористого  вуглецю вихідний тиск у реакційній камері (10-1 
мм рт. ст.) при напуску спочатку підвищується до 50-60 мм 
рт. ст., а потім, внаслідок протікання хімічних реакцій, 
зменшується і залишається в період ведення процесу на 
рівні 5,0-6,0 мм рт. ст. 
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 Враховуючи відносно високу вартість вихідних поро-
шків (ніобію та хрому), становить безсумнівний інтерес 
визначення раціональної витрати металізатора, виходячи з 
розрахунку на 1 м2  оброблюваної поверхні. З цією метою 
проводили процес комплексного насичення сталей 45 і 
У8А при витраті чотирихлористого вуглецю, що дорівнює 
7 л/м210-3, з введенням його в реакційний  простір при 
1323 К і витраті металізатора від 10 кГ10-3 до 80 кГ10-3. 
Співвідношення компонентів у металізаторі становило 1:1.  
 
 Рисунок 3.10 – Залежність мікротвердості фази NbC від витрати 
CCl4 (Т = 1323 К,  = 43600 с) 
 
 На основі аналізу отриманих даних (рис. 3.11) встанов-
лено, що за прийнятих умов ведення процесу раціональ-
ною витратою металізатора є (30-60)кГ10-3. Застосування 
меншої кількості металізатора супроводжується утворен-
ням у реакційній камері відносно невеликої кількості хло-
ридів ніобію та хрому, що призводить до утворення карбі-
дного покриття малої товщини.  
 Збільшення витрати металізатора вище 30 кГ10-3 нера-
ціонально, тому що, навіть у разі його неповної  витрати 
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повторне використання його ускладнене через часткову 
карбідизацію та забруднення продуктами хімічних реакцій, 
які протікають у реакційному просторі. 
 
 
Рисунок 3.11 – Залежність товщини карбідного покриття на ста-
лі 45 і У8А від витрати металізатора (Т = 1323 К,  = 43600 с) 
 Під час проведення подальших досліджень нами був 
використаний металізатор масою 30 кГ10-3.  
 Таким чином, на основі даних, отриманих методами 
мікроструктурного, пошарового рентгеноструктурного і 
дюрометричного аналізів, нами були визначені раціональні 
склади вихідних реагентів і режими ведення процесу ком-
плексного насичення сталей ніобієм і хромом, наведені у 
таблиці 3.3.  
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Таблиця 3.3 - Раціональний склад вихідних реагентів і тех-
нологічні параметри процесу комплексного насичення ста-
лей ніобієм і хромом* 
Маса  
металізато-
ра, кГ/м210-3 
 
Співвідношен-
ня кількостей  
порошків  
ніобію та  
хрому, % мас. 
Кількість чоти-
рихлористого 
вуглецю, л/м210-3 
Температу-
ра введення 
активатора, 
К 
Тиск у
період 
ведення 
проце-
су, 
мм рт. 
ст.
30-60 Хром – 20-50Ніобій – 50-80 5-8 1173-1373 5,0-6,0 
* Вміст вуглецю оцінювався наявністю у реакційній камері графітово-
го днища площею 0,06 м2 
  
 На рис. 3.12 – 3.14 наведені мікроструктури сталі У8А 
з карбідними покриттями, отриманими при комплексному 
насиченні ніобієм і хромом при температурі 1323 К  впро-
довж 43600 с. Їх аналіз підтверджує, що визначені залеж-
ності товщини дифузійного шару від витрати CCl4 і темпе-
ратури його введення, а також від загальної витрати мета-
лізатора корелюють із встановленими технологічними па-
раметрами процесу (таблиця 3.3). 
 
               а                                  б                                в 
Рисунок 3.12 - Залежність товщини покриття на сталі У8А від 
витрати CCl4, л10-3: а – 2, б – 7, в – 12 (Т = 1323 К,  = 43600 с) 
х300 
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            а                       б                       в                      г 
Рисунок 3.13 – Залежність товщини покриття на сталі У8А від 
температури введення CCl4, К: а – 673, б – 773, в – 873, г – 1323 
(Т = 1323 К,  = 43600 с) х300 
 
 
              а                      б                         в                      г 
Рисунок 3.14 – Залежність товщини покриття на сталі У8А від 
загальної витрати металізатора, кГ10-3: а – 10, б – 20, в – 40,  
г – 80 (Т = 1323 К,  = 43600 с) х300 
 
 На основі проведеного дослідження нами був розроб-
лений спосіб комплексного насичення сталей ніобієм і 
хромом, в якому новим є те, що перед введенням порошків 
ніобію та хрому в реакційну камеру їх змішують у такому 
співвідношенні, % мас.: 
                                        хром – 20-50, 
ніобій – 50-80. 
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 3.4. Фазовий, хімічний і структурний склад  
покриттів 
 
 Створення якісних покриттів з високим комплексом 
експлуатаційних властивостей, а також технології їх нане-
сення вимагають встановлення взаємозв’язку між фазовим, 
хімічним складом і структурою отримуваних дифузійних 
шарів [12]. 
 З цією метою всі зразки досліджуваних сталей після 
комплексного насичення ніобієм і хромом в інтервалі тем-
ператур 1223-1373 К при тривалості процесу (2-6)3600 с 
були піддані пошаровому рентгеноструктурному аналізу, 
що дозволило визначити фазовий склад покриттів, отрима-
них за прийнятих умов ведення процесу.  
 Встановлено (таблиця 3.4), що залежно від вмісту вуг-
лецю у сталі, на поверхні зразків утворюється шарувата 
структура, яка становитьться або з двох карбідних фаз 
(Cr23C6 і NbC), або з трьох карбідних фаз (Cr23C6, NbC і 
Cr7C3). Дифрактограми, зняті з поверхні всіх зразків з пок-
риттями досліджуваного типу, фіксують наявність дифра-
кційних максимумів від карбіду NbC і карбіду Cr23C6. Крім 
цих максимумів, на зразках, знятих з поверхні високовуг-
лецевих сталей з покриттями, фіксуються відносно слабкі 
піки, що належать карбіду  Cr7C3. Після стравлення з пове-
рхні всього лише 210-6 м покриття дифракційні максиму-
ми, що належать фазі Cr23C6, зникають. Це свідчить про те, 
що ця фаза формується лише у поверхневій зоні покриття, 
і товщина  її не перевищує 210-6 м. У міру подальшого 
стравлення товщини покриття до (10-15)10-6 м на дифрак-
тограмах з’являються піки, що належать фазам NbC і 
Cr7C3, а також –твердому розчину (матриці оброблюваної 
сталі).  
 Характерна ділянка дифрактограми, знятої з поверхні 
покриття на сталі У8А, наведена на рис. 3.15.  
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Таблиця 3.4 - Залежність фазового складу покриттів від 
температурно-часових умов процесу комплексного наси-
чення вуглецевих сталей ніобієм та хромом (позначка “+” 
вказує на наявність, а позначка “-” – на відсутність фази) 
 
Марка 
сталі 
Карбідні 
фази 
Температура процесу, К 
1223 1273 1323 1373 
Тривалість процесу, х 3600 с 
2 4 6 2 4 6 2 4 6 2 4 6 
10864 
Cr23C6 + + + + + + + + + + + + 
Nbc + + + + + + + + + + + + 
Cr7C3 - - - - - - - - - - - - 
20 
Cr23C6 + + + + + + + + + + + + 
NbC + + + + + + + + + + + + 
Cr7C3 - - - - - - - - + + + + 
45 
Cr23C6 + + + + + + + + + + + + 
NbC + + + + + + + + + + + + 
Cr7C3 + + + + + + + + + + + + 
У8А, 
У10А 
Cr23C6 + + + + + + + + + + + + 
NbC + + + + + + + + + + + + 
Cr7C3 + + + + + + + + + + + + 
 
 Період кубічної кристалічної ґратки фазиCr23C6 прак-
тично не залежить від температурно-часових умов процесу 
насичення і вмісту вуглецю в оброблюваній сталі. Він ста-
новить завжди 1,0661 нм, що свідчить про сталість складу 
цієї фази.  
 У той самий час період кубічної кристалічної ґратки 
карбіду NbC  у  міру стравлювання покриття має тенден-
цію до збільшення свого розміру від а=0,4469 нм до 
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а=0,4479 нм. Слід відзначити, що період кристалічної ґрат-
ки фази NbC в основному залежить від вмісту вуглецю в 
оброблюваній сталі і залежить від температурно-часових 
умов ведення процесу у незначній мірі.  
 Рисунок 3.15 – Фрагмент дифрактограми сталі У8А: покриття 
Nb-Cr, глибина – 10 мкм 
 
 Параметри ромбічної кристалічної ґратки карбіду хро-
му Cr7C3, навпаки, мають тенденцію до зменшення від зна-чень а=0,7016 нм, b=1,2141 нм, с=0,4503 нм на поверхні 
фази до значень а=0,6962 нм, b=1,2072 нм, с=0,4496 нм на 
межі поділу цієї фази з матрицею оброблюваного матеріа-
лу. Параметри цієї ґратки суттєво залежать тільки від вміс-
ту вуглецю в оброблюваній сталі.  
 Період ґратки –твердого розчину в міру просування 
вглиб матриці змінюється незначно і знаходиться в межах 
від а=0,28676 нм до а=0,28685 нм.  
 Усі відхилення абсолютних значень параметрів крис-
талічних ґраток, встановлених нами, від літературних да-
них із цих величин [103, 106], очевидно, пов’язані з мож-
ливим легуванням фаз Cr23C6, Cr7C3 ніобієм і залізом, фази 
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NbC – хромом і залізом, –твердого розчину – ніобієм і 
хромом у процесі комплексного насичення.  
 Так, наприклад, зменшення параметрів кристалічної 
ґратки фази Cr7C3 у міру наближення до межі поділу з мат-рицею оброблюваної сталі, очевидно, враховуючи сталість 
її складу через практичну відсутність області гомогенності, 
можна пояснити заміщенням у цьому карбіді атомів хрому 
з радіусом 0,125 нм атомами заліза з радіусом 0,117 нм 
[103]. У той самий час збільшення періоду кристалічної 
ґратки фази NbC, імовірніше всього, обумовлене її збага-
ченням атомами вуглецю майже до отримання стехіомет-
ричного складу на межі поділу NbC-Cr7C3 [103].  
 Для підтвердження цих припущень нами був вивчений 
хімічний склад покриттів за допомогою мікрорентгеноспе-
ктрального аналізу.  
 Дослідження проводили на зразках сталей 45, У8А і 
У10А з покриттями, отриманими при температурі 1323 К  
впродовж 4·3600 с. Загальна товщина покриттів становила 
13·10-6 м, 18·10-6 м і 22·10-6 м відповідно. При цьому тов-
щина фази Cr23C6 дорівнювала 0,8·10-6 м, фази NbC – (8,5-
17,5)·10-6 м і фази Cr7C3 – 3,5·10-6 м. Вимірювання прово-дили у шести точках по перерізу дифузійного шару на по-
перечних шліфах зразків сталей з покриттям.  
 Слід відзначити, що методом мікроспектрального 
аналізу повністю підтверджуються дані пошарового рент-
геноструктурного аналізу про те, що отримувані дифузійні 
шари досліджуваного типу на сталях 45, У8А і У10А ма-
ють шарувату структуру і складаються з трьох карбідних 
фаз: Cr23C6, NbC, Cr7C3.  
 Отримані дані про вміст ніобію, хрому, заліза і вугле-
цю у різних точках покриттів досліджуваного типу на ста-
лях 45, У8А і У12А наведені у таблиці 3.5. Табличні дані 
про розподіл елементів за товщиною покриттів доповню-
ють концентраційні криві цих елементів, отримані внаслі-
док переміщення мікрозонда в напрямку від поверхні ди-
фузійного шару (точка 1) до відстані 15·10-6 м від поверхні 
поділу покриття-матриця (точка 6) і наведені на рис. 3.16. 
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Рисунок 3.16 – Концентраційні криві (а) – заліза, (б) – вуглецю, 
ніобію та хрому в покритті Nb-Cr на сталі 60 
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Таблиця 3.5 - Вміст елементів у різних зонах покриття, 
отриманого при комплексному насиченні сталей ніобієм і 
хромом при 1323 К впродовж 43600 с* [76] 
 
Марка  
сталі 
Номер точки 
вимірювання
Вміст елементів, % атомних 
ніобій Хром залізо вуглець
45 
1 0,41 51,40 27,58 20,61 
2 49,62 0,56 0,77 49,05 
3 49,24 0,51 0,79 49,46 
4 0,12 33,85 35,81 30,22 
5 0,00 4,24 83,26 12,50 
6 0,00 0,15 96,44 3,41 
У8А 
1 0,38 51,20 27,25 21,17 
2 49,19 0,55 0,81 49,45 
3 49,73 0,53 0,84 48,90 
4 0,10 41,31 28,41 30,18 
5 0,00 4,21 82,39 13,40 
6 0,00 0,17 97,01 2,82 
У10А 
1 0,32 51,60 23,87 24,21 
2 49,53 0,54 0,75 49,18 
3 49,47 0,52 0,77 49,24 
4 0,08 38,20 31,47 30,25 
5 0,00 4,18 77,26 18,56 
6 0,00 0,13 95,72 4,15 
*Перша точка відповідала вимірюванню по центру фа-
зи Cr23C6, друга – на відстані 310-6 м від межі поділу 
фаз Cr23C6–NbC, третя – на відстані 310-6 м від межі 
поділу фаз NbC–Cr7C3, четверта – по центру фази 
Cr7C3, п’ята – на відстані 210-6 м від межі поділу пок-
риття-матриця, шоста –  на відстані  1510-6 м від межі 
поділу покриття-матриця 
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 Встановлено[76], що у внутрішній зоні покриття утво-
рюється карбідна фаза типу Cr23C6 товщиною не більше 
2·10-6 м, в якій розчиняється 0,32-0,41% ат ніобію і 23,87-
27,58% ат заліза. Крім цього, в цій фазі міститься 51,20-
51,60% ат хрому, а також вуглецю – у кількості 20,61-
24,21% ат. При цьому чим вища кількість вуглецю у 
насичуваній сталі, тим більше цього елемента і тим менше 
заліза розчиняється у карбідній фазі Cr23C6. Вміст ніобію у 
цій фазі обернено пропорційний концентрації вуглецю в 
оброблюваній сталі і змінюється у межах 0,41-0,32% ат, що 
узгоджується з літературними даними [103].  
 Найбільшою за товщиною у покритті, що утворюється, 
є фаза NbC, в якій при максимальному вмісті основного 
металу – ніобію в кількості 49,73% ат додатково наявні 
хром у кількості 0,51-0,56 % ат, залізо у кількості 0,75-
0,84% ат, а також вуглець у кількості 48,90-49,46% ат. Зве-
ртає на себе увагу той факт, що отримувані хімічні склади 
фази NbC дуже близькі між собою і незначно залежать від 
вмісту вуглецю в оброблюваній сталі.  
 Другою за товщиною у покритті досліджуваного типу є 
фаза Cr7C3, яка розміщується між фазою NbC і перехідною 
зоною. У цій фазі, крім хрому, міститься 0,08-0,12% ат ні-
обію, а також 30,18-30,25% ат вуглецю і 27,41-35,81% ат 
заліза. Вміст вуглецю у цій фазі відповідає літературним 
даним [102]. Встановлено, що в міру підвищення концент-
рації вуглецю в оброблюваній сталі кількість ніобію у фазі 
Cr7C3 незначно зменшується.  
 За прийнятих умов процесу комплексного насичення 
ніобій практично не розчиняється у перехідній зоні і мат-
риці оброблюваної сталі (точки 5, 6), однак спостерігається 
підвищений вміст хрому в цих точках, особливо у точці 5 
на відстані 2·10-6 м від межі поділу покриття-матриця, де 
концентрація цього елемента досягає більше 4,0% ат. Під-
вищення концентрації хрому поблизу цієї межі поділу, 
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очевидно, повинно сприяти покращанню зчеплення пок-
риття, яке отримуємо, з поверхнею оброблюваної сталі.  
 Отже, відповідно до даних пошарового рентгенострук-
турного і рентгеноспектрального аналізів, за прийнятих 
умов комплексного насичення вуглецевих сталей ніобієм і 
хромом у дифузійному шарі можливе утворення таких фаз: 
Cr23C6, NbC, Cr7C3, перехідної зони і –твердого розчину, 
перш за все, хрому в залізі.  
 Відсутність у покритті фази Nb2C добре узгоджується з 
результатами праці [17], в якій показано, що поява цього 
карбіду у дифузійному шарі неможлива через те, що ента-
льпія його утворення виявляється значно вищою від ента-
льпії утворення карбіду NbC і становить 45,4 ккал/моль і 
(33,60,6) ккал/моль відповідно [103]. 
 Встановлено[76], що фаза Cr7C3 не утворюється при 
комплексному насиченні ніобієм і хромом сталі 10864 і 
виникає лише при обробці сталі 20 в області температур 
вище 1273 К (див. таблицю 3.4). 
 Відповідно до розробленої моделі утворення багатоко-
мпонентних карбідних покриттів [121, 128] при комплекс-
ному насиченні сталей ніобієм і хромом одночасно вглиб 
оброблюваної поверхні дифундують обидва елементи. При 
цьому швидкість дифузії хрому значно перевершує швид-
кість дифузії атомів ніобію в аустеніті [11]. Однак ніобій 
як більш сильний карбідоутворювач, ніж хром, у першу 
чергу буде утворювати критичні зародки карбідної фази 
NbC при зустрічній дифузії атомів вуглецю з матриці об-
роблюваної сталі, які будуть рости по поверхні і по висоті. 
Ставши тривимірними, зародки карбідної фази NbC зми-
каються, утворюючи суцільний шар з характерними крис-
талітами [64, 103]. 
 До того часу, поки боковий ріст зародків фази NbC не 
завершиться, вглиб оброблюваної поверхні встигає проди-
фундувати значна кількість хрому, концентрація якого на 
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відстані навіть 5010-6 м від межі поділу “покриття-
матриця” досягає 1,0-1,5% ат. 
 Однак кількість вуглецю, що витрачається на ріст шару 
на основі NbC, за межею поділу з цією фазою в матриці на 
утворення карбіду хрому типу Cr7C3 виявляється недостат-
ньою. При обробці сталей з концентрацією вуглецю 
0,45% за масою зона на основі цього карбіду утворюється 
на всьому температурно-часовому інтервалі комплексного 
насичення. 
 Якщо виникнення і взаємне розміщення у дифузійному 
шарі фаз NbC і Cr7C3 не викликає сумніву і узгоджується з 
літературними даними [64, 103], то утворення на зовніш-
ньому боці покриття фази Cr23C6 вимагає свого пояснення, 
тим більше, що факт її існування за наявності у шарі вищо-
го карбіду хрому спростовується у праці [121]. На нашу 
думку, висновки, зроблені у цій праці, не враховують ряду 
факторів за реальних умов проходження процесу, а саме: 
зміни активності газової фази, стабільності хлоридів, що 
отримують, підводу і активності вуглецю. 
 Карбід типу Cr23C6 утворюється на завершальній стадії 
процесу, коли активність насичення суттєво знижується. 
Ймовірність його появи на зовнішньому боці покриття під-
вищується з декількох причин. По-перше, термодинамічна 
імовірність утворення карбідів зростає в ряду 
NbCCr7C3Cr23C6.  По-друге, для формування карбіду 
Cr23C6 потрібна значно менша кількість вуглецю (всього 
лише 5,68% за масою), ніж для фаз Cr7C3 (9,01% за масою) 
і NbC (11,45% за масою) [103]. По-третє, пружність парів 
хрому у досліджуваному інтервалі температур, особливо 
при зниженому тиску в реакційній камері, у багато разів 
вище пружності парів ніобію [118]. По-четверте, знижу-
ється поставка вуглецю в активну газову фазу через забру-
днення його постачальника – графітового днища камери 
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продуктами хімічних реакцій, які мають місце в реакцій-
ному просторі. 
 На думку авторів праць [65,83], поряд з цим, оскільки в 
період інтенсивного росту фази NbC спостерігається знач-
не відведення ніобію з газової фази у покриття, то це приз-
водить до того, що концентрація хрому в ній суттєво зрос-
тає. При цьому стає більш імовірним утворення у конден-
сованому стані карбіду Cr23C6, який і виникає на поверхні 
оброблюваних сталей. 
 Слід відзначити, що підвищити додатково навуглецьо-
вуючу здатність активної газової фази можливо, напри-
клад, за рахунок додаткового введення у реакційний прос-
тір твердих вуглецевмісних речовин [11, 17]. Однак це 
призводить до виділення на насичувальній поверхні сажо-
вого вуглецю і утруднення проходження дифузійних про-
цесів, тобто недоцільно. 
 Характерні мікроструктури вуглецевих сталей з пок-
риттями досліджуваного типу наведені на рис. 3.17 – 3.24. 
 Аналіз даних, отриманих за допомогою мікрострукту-
рного аналізу, відповідає результатам пошарового рентге-
ноструктурного аналізу покриттів. Однак фаза Cr23C6, тон-
кий шар якої повинен розміщуватися у внутрішній зоні по-
криття, іноді відсутня (див. рис. 3.17, 3.18 а, 3.19 а). 
 Очевидно, це пов’язано з тим, що фаза Cr23C6, яка по-
гано зв’язана з фазою NbC через низьку взаємну розчин-
ність цих карбідів [103], сколюється у процесі виготовлен-
ня мікрошліфів, незважаючи на застосування спеціальних 
стискальних струбцин. Крім того, враховуючи великі від-
мінності в коефіцієнтах термічного розширення фази 
Cr23C6 (10,1106 град-1) і фази NbC (6,88106 град-1), можна 
чекати сколювання карбіду хрому у процесі охолодження 
сталей з покриттями від температури ізотермічної витрим-
ки до кімнатної. 
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 Саме сколювання цієї фази з поверхні покриттів, імові-
рно, і не дозволило авторам праць [28, 120] встановити її 
наявність у дифузійному шарі, що утворюється при ком-
плексному насиченні сталей ніобієм і хромом. 
 Слід відзначити, що наявність фази Cr23C6 на поверхні 
покриттів, безсумнівно, буде супроводжуватися підвищен-
ням їх жаростійкості, корозійної та кавітаційної стійкості. 
Однак, враховуючи основний напрямок цієї роботи – під-
вищення твердості, міцності, зносостійкості і зниження 
крихкості покриттів на основі карбіду ніобію, при визна-
ченні їх властивостей і характеристик фаза Cr23C6 видаля-
лася  при  поліруванні до повного усунення (на глибині 
0,5-1,810-6 м). Це є допустимою операцією, оскільки після 
нанесення покриттів сталеві вироби, як правило, піддають-
ся зміцнювальній термообробці і подальшій механічній 
доводці до необхідних розмірів. 
 Отримані покриття металографічно при травленні 3% 
розчином HNO3 в етиловому спирті виявляються у вигляді 
світлої смуги, що не травиться, яка йде паралельно фронту 
дифузії і має достатньо чітку межу поділу з оброблюваною 
сталлю (рис. 3.17 – 3.24). Мікротвердість покриттів значно 
вища від цієї характеристики вихідної сталі. 
 Існують достатньо чіткі межі поділу і між фазами, що 
утворюються безпосередньо у покритті, особливо між фа-
зами NbC і Cr7C3 (рис. 3.21 б, в).  
 Безпосередньо під карбідним покриттям існує тонка 
перехідна зона, яка має вигляд прошарку, що дуже тра-
виться, розміщеного паралельно фронту дифузії. Перехідна 
зона має мікротвердість, яка поступається цій характерис-
тиці покриття, але значно вища за матрицю оброблюваної 
сталі. Точно виміряти мікротвердість перехідної зони не 
вдається через її малу товщину. Нижче перехідної зони ро-
зміщується -твердий розчин, перш за все хрому в залізі. 
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Рисунок 3.17 – Мікроструктури сталі 10864 з покриттям після 
комплексного насичення ніобієм і хромом при 1323 К впродовж 
23600 с (а), 43600 с (б) і 63600 с (в). х300 
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Рисунок 3.18 – Мікроструктури сталі 20 з покриттям після ком-
плексного насичення ніобієм і хромом: а – 1223 К, 43600 с; б – 
1273 К, 43600 с; в – 1323 К, 63600 с. х30 
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Рисунок 3.19 – Мікроструктури сталі 45 з покриттям після ком-
плексного насичення ніобієм і хромом при 1273 К впродовж 
23600 с (а), 43600 с (б) і 63600 с (в). х300   
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Рисунок 3.20 – Мікроструктури сталі 45 з покриттям після ком-
плексного насичення ніобієм і хромом при 1323 К впродовж 
23600 с (а), 43600 с (б) і 63600 с (в) (травлення реактивом Му-
ракамі). х300 
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 Рисунок 3.21 – Мікроструктури сталі У8А з покриттям після 
комплексного насичення ніобієм і хромом при 1273 К впродовж 
23600 с (а), 43600 с (б) і 63600 с (в). х300 
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Рисунок 3.22 – Мікроструктури сталі У8А з покриттям після 
комплексного насичення ніобієм і хромом при 1323 К впродовж 
23600 с (а), 43600 с (б) і 63600 с (в). х300 
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Рисунок 3.23 – Мікроструктури сталі У10А з покриттям після комплек-
сного насичення ніобієм і хромом: а – 1273 К, 43600 с; б – 1273 К, 
63600 с; в – 1323 К, 43600 с. х300 
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Рисунок 3.24 – Мікроструктури сталі У10А з покриттям після комплек-
сного насичення ніобієм і хромом при 1323 К впродовж 13600 с (а), 
33600 с (б) і 53600 с (в). х300 
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 Звертає на себе увагу відсутність лінії поділу, що ви-
никає при фазовій перекристалізації  у процесі дифузії 
ніобію та хрому при насиченні сталі 10864. Це свідчить 
про те, що концентрація ніобію та хрому в цій області не 
перевищує 1,0 і 12,0% за масою, відповідно [17, 22]. Мета-
лографічно  у зоні -твердого розчину на сталі 10864 вияв-
ляється утворення великих пор і пустот (рис. 3.17 а). Це 
може бути наслідком ефекту Кіркендала [54], який виража-
ється в переважній дифузії атомів заліза, порівнянно з ато-
мами ніобію та хрому, через поверхню поділу твердого ро-
зчину з карбідним покриттям у напрямку зовнішньої гра-
ниці останньої. 
 Дуже високу щільність мають покриття, що утворю-
ються при комплексному насиченні сталей У8А, У10А і 
У12А  при 1273-1323 К (рис. 3.21). Однак підвищення тем-
ператури процесу вище 1323 К хоча і не змінює складу по-
криттів, але значно підвищує їх пористість (рис. 3.24). 
 На жаль, отримати відомості про зернисту структуру 
покриттів, що утворюються, методом мікроструктурного 
аналізу не вдається. Це пов’язано з тим, що при травленні 
реактивом Муракамі структура основної зони на базі NbC 
зразу ж забарвлюється у темно-коричневий колір. 
 Слід відзначити, що наявність під карбідним покрит-
тям перехідної зони з високим вмістом вуглецю і відсутні-
стю зневуглецьованих поверхневих шарів сталі може свід-
чити про те, що утворення карбідного шару на сталях 
10864 і 20 відбувається в основному за рахунок нарощу-
вання з газової фази. Відсутність зневуглецьованих зон при 
формуванні покриттів на середньо- та високовуглецевих 
сталях свідчить по високу навуглецьовуючу здатність ак-
тивної газової фази, яка утворюється в реакційній камері 
при використанні розробленого нами способу комплексно-
го насичення ніобієм і хромом. 
 У праці [40], використавши метод довгохвильової рен-
тгенівської спектроскопії, нами були отримані та вивчені 
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ультрам`які CrL-, FeL- і NbM4,5 – спектри емісії від різ-
них товщин (у 5 різних точках косого зрізу) ніобійхромо-
вого покриття на сталі У10А. 
 Аналіз отриманих результатів [40] дозволив встанови-
ти можливий характер взаємодії в фазових складових ніо-
бійхромового покриття на її вплив на зчеплення дифузій-
ного шару з матрицею сталі. Було показано, що карбідні 
фази типу Cr23C6, NbC, Cr7C3, які утворюються у дифузій-ному шарі при комплексному насиченні сталі ніобієм та 
хромом, незважаючи на взаємне легування, зчеплені між 
собою,  насамперед,  завдяки  ковалентним зв`язкам типу 
С-С. У свою чергу, весь дифузійний шар міцно зчеплений з 
матрицею оброблюваної сталі за рахунок виникнення без-
посередньо під карбідним покриттям перехідної зони, яка 
містить хром, залізо і вуглець у вигляді дрібнодисперсних 
карбідних часток, а також хрому і вуглецю у твердому роз-
чині в -Fe. Ніобій, який має малу розчинність у фазі Cr7C3 
та практично відсутній у перехідній зоні і матриці сталі, не 
впливає на міцність зчеплення покриття з матрицею сталі. 
 
 3.5 Кінетика росту покриттів 
 
 Кінетика росту і якість отримуваних покриттів багато у 
чому визначають економічну доцільність і перспективність 
використання розробленого нами способу комплексного 
насичення сталей ніобієм і хромом у промисловості. 
 Використовуючи дані пошарового рентгеноструктур-
ного, мікроструктурного, дюрометричного і мікрорентге-
носпектрального аналізів, нами була встановлена залеж-
ність товщини покриттів, що отримують на поверхні вуг-
лецевих сталей від температури і тривалості процесу за 
прийнятих умов насичення. Результати проведених дослі-
джень наведені на рис. 3.25, 3.26. 
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Рисунок 3.25 – Кінетика росту дифузійного шару при комплексному насиченні вуглецевих сталей 
20, 45, У8А, У10А ніобієм і хромом 
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Рисунок 3.26 – Залежність загальної товщини покриття (а), фази NbC (б) і фази  Cr7C3 (в) від температури комплексного насичення сталі У8А ніобієм і хромом 
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 Рисунок 3.27 – Залежність товщини фази Cr7C3 від температур-но-часових умов комплексного насичення сталей 45, У8А і 
У10А ніобієм і хромом 
 
 
Рисунок 3.28 – Залежність товщини фази Cr23C6 від температур-но-часових умов комплексного насичення сталей 45, У8А і 
У10А ніобієм і хромом 
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 Аналіз отриманих даних свідчить [76], що залежність 
загальної товщини покриття (h), отриманого при комплек-
сному насиченні сталей 20, 45, У8А і У10А ніобієм і хро-
мом, від тривалості процесу () при всіх температурах на-
сичення близька до параболічної і може бути описана рів-
нянням ph 22  , де р – величина, пропорційна коефіціє-
нту дифузії (рис. 3.25). Встановлено, що характер зміни 
загальної товщини карбідного покриття від температури 
процесу підпорядковується експоненціальному закону 
(рис. 3.26). Це дає підставу стверджувати, що проведений 
нами процес комплексного насичення сталей ніобієм і 
хромом лімітується дифузійною рухливістю елементів [64]. 
 Точно такі ж залежності спостерігаються при вивченні 
товщин внутрішньої зони покриття на основі карбіду Cr7C3 
(рис. 3.27) і зони покриття на основі карбіду NbC. 
 Встановлено [76], що швидкість зростання загальної 
товщини карбідного покриття, яке отримують при компле-
ксному насиченні вуглецевих сталей ніобієм і хромом за 
прийнятих умов ведення залежить, перш за все, від темпе-
ратури процесу і вмісту вуглецю в оброблюваній сталі. 
Чим вища температура процесу насичення, тим, за інших 
рівних умов, отримується більша товщина карбідного пок-
риття досліджуваного типу. Це обумовлено інтенсифікаці-
єю дифузійних процесів у міру підвищення температури, а 
також збільшенням активності газової фази у реакційній 
камері за рахунок прискорення реакцій утворення хлоридів 
ніобію та хрому і підвищенням пружності їх парів, зрос-
танням швидкості доставки хлоридів, що утворилися, до 
поверхні оброблюваних сталей і протікання реакцій обмі-
ну, а також збільшенням ступеня використання реакційної 
суміші. Особливо помітний вплив температури процесу на 
швидкість росту покриття виявляється при їх нанесенні на 
сталі з вмістом вуглецю більше 0,2 % за масою. 
 Збільшення швидкості росту карбідного покриття в 
міру підвищення вмісту вуглецю в оброблюваній сталі за 
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інших рівних умов можна зв’язати з рядом факторів і, перш 
за все, з підвищенням ролі матриці оброблюваної сталі  в   
міру   зростання   в  ній  концентрації  вуглецю – основного 
джерела    для утворення     карбідних     фаз,   а    також   зі   
зміною  дифузійної рухомості вуглецю у міру збільшення 
його концентрації у сталі [64]. При зменшенні цього ком-
понента у сталі виникнення мікрооб’ємів, збагачених вуг-
лецем, а отже, і зародків карбідних фаз ускладнене [64, 
121]. 
 Швидкість росту дифузійного шару при комплексному 
насиченні сталей ніобієм і хромом змінюється з плином 
часу процесу насичення (рис. 3.25). При цьому залежність 
товщини карбідних покриттів, що утворюються, від трива-
лості процесу характеризується найбільшою інтенсивністю 
у перші (1-2)3600 с насичення при поступовому зниженні 
зі збільшенням тривалості процесу до 63600 с. Саме у пе-
рші (1-2)3600 с утворення зародків карбідних фаз та їх по-
дальший ріст здійснюються за рахунок вуглецю, розчине-
ного в матриці оброблюваної сталі. Однак потім швидкість 
росту товщини покриття слабшає, перш за все, через 
ускладнення доступу вуглецю до межі поділу “карбідне 
покриття – газова фаза” за рахунок зони на основі NbC, що 
вже утворилася.  
 Досить суттєве зниження інтенсивності швидкості рос-
ту товщини покриттів спостерігається при комплексному 
насиченні ніобієм і хромом сталі 10864. Товщина покриттів 
на цій сталі, що отримуються у досліджуваному темпера-
турно-часовому інтервалі, змінюється у межах від 0,5 до 
3,510-6 м. Незважаючи на здійснюване у процесі нагріван-
ня до температур ізотермічної витримки відповідно до за-
стосовуваної технології процес неізотермічної цементації і 
збагачення вуглецем поверхні сталі 10864 до 0,7-0,8% мас., 
його кількості  все-таки не вистачає для формування карбі-
дної фази типу Cr7C3 за рахунок зустрічної дифузії хрому і вуглецю матриці. Саме при комплексному насиченні ніобі-
  110
єм і хромом сталі 10864 спостерігаються найбільші відхи-
лення залежності “товщина покриття – тривалість процесу”  
від  параболічної,  яка  наближається до лінійної   при  збі-
льшенні  тривалості    процесу    понад  (1-2)3600 с.  
 Залежність   товщини   фази Cr23C6   від тривалості 
процесу при всіх температурах комплексного насичення 
сталей ніобієм і хромом змінюється за лінійним законом 
(рис. 3.28). На нашу думку, фаза Cr23C6, формується за ра-хунок прямого осадження з газової фази, і її товщина про-
порційна тривалості охолодження стальних зразків після 
процесу насичення з температур ізотермічної витримки до 
кімнатної. Доказом цього може служити той факт, що при 
прискореному охолодженні реакційної камери з вмістом 
після завершення процесу насичення у спеціальному водо-
охолоджуваному стакані застосовуваної установки марки 
“УГФО-2” фаза Cr23C6 на поверхні покриття не утворюєть-ся. 
 Слід відзначити, що необхідною умовою росту дифу-
зійного шару є підведення вуглецю з матриці оброблюва-
ної сталі до межі її поділу з карбідною фазою. При цьому 
формування карбідного покриття відбувається на зовніш-
ній поверхні оброблюваної сталі тільки в перші періоди 
процесу насичення, а далі переміщується на зовнішній бік 
дифузійного шару (карбідної фази). 
 Швидкість росту карбідного покриття більшою мірою 
буде залежати від дифузії вуглецю з матриці оброблюваної 
сталі і меншою мірою – від поставки вуглецю з активної 
газової фази. При цьому межа поділу “карбідне покриття – 
оброблювана сталь” може збігатися з положенням поверх-
ні вихідної сталі до насичення або просуватися вглиб її. 
 У першому випадку активного взаємного проникнення 
компонентів карбідних фаз і насичуючих сталей не відбу-
вається. У другому випадку, навпаки, спостерігається ак-
тивне проникнення металічних компонентів оброблюваної 
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сталі у карбідне покриття з легуванням його і можливим 
відведенням надлишкових кількостей у газову фазу [121]. 
 Відомо, що швидкість росту карбідів на основі перехі-
дних металів IV – VI груп періодичної системи визнача-
ється дифузійною рухомістю елементів, які беруть участь у 
формуванні покриттів [121]. Цей показник залежить, перш 
за все, від температури процесу, дефектності структури 
карбідних фаз, що утворюються, типу дифундуючого еле-
мента, наявності градієнта концентрації за вуглецем, який 
визначається шириною області гомогенності відповідних 
карбідів і товщиною покриття, а також фізико-хімічними 
умовами на межі поділу “карбідне покриття – активне га-
зове середовище”. Слід відзначити, що область гомогенно-
сті за вуглецем у карбідах знижується у міру переходу від 
карбідів металів IV групи до карбідів металів V групи пе-
ріодичної системи, а у карбідів металів VI групи практично 
відсутня [108, 110]. При цьому параметри дифузії металіч-
них компонентів у карбідних фазах практично не залежать 
від дефектності вуглецевої підгратки. Це зумовлене меха-
нізмом дифузії елементів у карбідних фазах, коли метал 
дифундує по вакантних місцях своєї підгратки, а вуглець –
своєї [103, 104]. У праці [103] показано, що значення енер-
гії активації самодифузії металів вище від значень енергії 
активації самодифузії вуглецю. При цьому коефіцієнти са-
модифузії вуглецю на два-три порядки  вище значень цієї 
самої величини для металів [103]. У праці [121] показано, 
що підвищення дефектності вуглецевої підгратки супрово-
джується збільшенням енергії активації і передекспоненці-
ального множника коефіцієнта дифузії вуглецю. 
 Найбільш повільною, а отже, і контролюючою стадією 
при комплексному насиченні сталей ніобієм і хромом для 
зовнішнього шару покриття на основі карбіду NbC буде 
дифузія вуглецю через карбідний шар до межі поділу “по-
криття – газове середовище”, а для внутрішньої зони на 
основі карбіду Cr7C3 – дифузія хрому через шар карбіду 
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ніобію. Враховуючи, що параметри дифузії хрому значно 
нижчі, ніж відповідні характеристики вуглецю, слід чека-
ти, що товщина внутрішньої зони покриття на основі кар-
біду Cr7C3 буде мати незначну товщину, що й підтверджу-ється експериментально (рис. 3.27). 
 Слід відзначити, що можлива наявність у карбідних 
фазах, крім відповідних перехідних металів і вуглецю, до-
мішок заміщення (наприклад, заліза) може призвести до 
зміни параметрів дифузії основних компонентів покриття, 
що спричиняє прискорення росту шарів на основі одних 
карбідних фаз і зменшення швидкості росту інших [11]. 
 На думку автора праці [11], такі відхилення у кінетиці 
росту покриттів можуть спостерігатися у разі реакційної 
дифузії і пов’язані з тим, що на зростання покриття впли-
ває ряд факторів, які порівняні зі швидкістю дифузії, на-
приклад, протікання хімічних реакцій. 
 Це дозволяє припустити, що на поверхні сталі 10864, 
можливо і на сталі 20, при температурі витримки 23600 с 
зростання дифузійного шару здійснюється в основному за 
рахунок нарощування з газової фази при суттєвому змен-
шенні дифузії вуглецю матриці назустріч атомам ніобію та 
хрому, що надходять з активної газової фази.  
 Слід відзначити, що швидкість зростання покриттів 
при комплексному насиченні досліджуваних сталей ніобі-
єм і хромом виявляється дещо вищою, ніж при нанесенні 
покриттів на основі карбідів ніобію [11, 17, 64, 69, 90]. 
Очевидно, це пов’язано з тим, що хром, швидкість дифузії 
якого значно перевищує швидкість дифузії ніобію в аусте-
ніті [11], першим проникає вглиб оброблюваної сталі, роз-
пушує її кристалічну гратку і полегшує подальшу дифузію 
атомів ніобію. 
 Отримувані товщини карбідних покриттів, які одер-
жують при комплексному насиченні вуглецевих сталей ні-
обієм і хромом, мають все-таки відносно малу величину, 
що не перевищує 3010-6 м. Відповідно до даних праці [64] 
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це пов’язано з низькою дифузійної рухомістю компонентів 
покриття, а також визначено наявністю в карбідних фазах 
достатньо міцного і сильного міжатомного зв’язку. 
 Дещо іншу точку зору пропонують автори праці [42], 
які вказують, що головною умовою утворення покриттів є 
можливість розчинення перехідних металів в аустеніті ма-
триці. Автори показали, що карбідні покриття легше за все 
формуються тими елементами, які, розчинюючись у залізі, 
звужують область існування -Fe. До таких елементів від-
носять титан, ванадій, хром [42]. Ніобій, так як і цирконій, 
навпаки, розширює область існування -Fe і важко утво-
рює дифузійні шари на залізі і сталях. Саме тому дифузійні 
карбідні покриття за участі фази NbC, на думку авторів 
праці [42] мають незначну товщину. 
 Як було вказано вище, між матрицею оброблюваної 
сталі і карбідним покриттям розміщується перехідна зона. 
Встановлено, що підвищення концентрації вуглецю у дос-
ліджуваних сталях супроводжується збільшенням товщини 
цієї зони. Однак вивчити кінетику росту перехідної зони 
при нанесенні покриття досліджуваного типу неможливо 
через її невелику товщину, що порівнянна з похибкою екс-
перименту. 
 Таким чином, аналіз отриманих результатів дозволяє 
зробити висновок про те, що у формуванні карбідного по-
криття при комплексному насиченні вуглецевих сталей ні-
обієм і хромом бере участь вуглець, що входить до складу 
сталі і газової фази. При цьому, взаємодія ніобію та хрому 
з  вуглецем   матриці   проходить   в   основному   у  перші 
(1-2)·3600 с насичення до того часу, поки на поверхні об-
роблюваної сталі не утвориться суцільний шар на основі 
карбіду NbC. Подальше зростання покриття можливе як 
через дифузію вуглецю з матриці через шар  NbC, що 
утворився, так і шляхом прямого осадження з газової фази. 
При цьому ступінь реалізації цих механізмів залежить від 
вмісту вуглецю в оброблюваній сталі. 
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 3.6  Раціональні режими комплексного насичення 
вуглецевих сталей ніобієм і хромом 
 
 Встановлення раціональних товщин покриттів, тобто 
температурно-часових умов комплексного насичення ста-
лей ніобієм і хромом, багато у чому визначає їх експлуата-
ційні властивості [11, 17]. Підбір конкретних режимів про-
цесу визначається основними вимогами, які ставляться до 
карбідних покриттів [64, 65]: необхідна товщина, суціль-
ність і міцність зчеплення з поверхнею оброблюваної ста-
лі. 
 Встановлено  [65],  що  максимальні експлуатаційні 
характеристики  мають  покриття  на основі карбідів ніо-
бію товщиною (10-12)·10-6 м. У працях [64, 65] показано, 
що коли товщина карбідних покриттів становить менше 
5·10-6 м, то вони мають велику кількість несуцільностей, 
які мають вигляд тріщин, нормально орієнтованих до по-
верхні оброблюваної сталі. Найбільш часто ці тріщини ви-
никають при проведенні процесу насичення при відносно 
низьких температурах (1173-1223 К) і, на думку автора 
праці [64] їх поява пов’язана з флуктуаційним механізмом 
утворення хімічних сполук (карбідів). Відповідно до цього 
механізму отримане при низьких температурах насичення 
карбідне покриття буде складатися з окремих блоків, що 
дотикаються один до одного. Це зумовлено тим, що центри 
утворення зародків карбідних фаз при низьких температу-
рах процесу розміщуються дуже нерівномірно вздовж на-
сичуваної поверхні [120]. 
 Покриття на основі карбідів ніобію товщиною більше 
15·10-6 м часто сколюються у процесі експлуатації або при 
проведенні, у разі необхідності, зміцнюючої термічної об-
робки. Сколювання покриттів пов’язане з суттєвою різни-
цею коефіцієнтів термічного розширення отримуваних ди-
фузійних шарів на основі карбідів і матриці оброблюваної 
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сталі [64], а також виникненням великих внутрішніх на-
пружень на межі їх поділу [65]. 
 Враховуючи, що при комплексному насиченні сталей 
ніобієм і хромом між фазою NbC і матрицею розміщується 
прошарок на базі карбіду Cr7C3, а також спостерігається збагачення перехідної зони хромом, постає можливість ро-
зширити діапазон раціональних товщин покриттів  до 
(10,0-18,0)·10-6 м. Це пов’язано з тим, що виникнення фази 
Cr7C3 і легування перехідної зони хромом підвищує міц-ність зчеплення дифузійного шару з матрицею оброблюва-
ної сталі, що підтверджується експериментально. 
 Для отримання покриттів вказаної товщини нами були 
рекомендовані раціональні режими комплексного наси-
чення вуглецевих сталей ніобієм і хромом, наведені у таб-
лиці 3.6. 
 Слід відзначити, що вказані раціональні товщини кар-
бідних покриттів при комплексному насиченні вуглецевих 
сталей можна отримати за більш короткий час при темпе-
ратурі 1373 К. Однак отримані при цих температурах пок-
риття характеризуються дуже високою пористістю і крих-
кістю, що небажано. 
 
Таблиця 3.6 - Раціональні режими комплексного насичення 
вуглецевих сталей ніобієм і хромом. 
Марка 
сталі 
Режим насичення Товщина  отри-
маних покриттів, 
10-6 м 
Температура, 
К Тривалість, с 
20 1323 3·3600 9,5
45 1273 6·3600 12,01323 4·3600 13,0
У8А 1273 4·3600 16,01323 4·3600 18,0
У10А 1273 4·3600 17,5
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РОЗДІЛ 4 
ВЛАСТИВОСТІ ТА ХАРАКТЕРИСТИКИ  
ПОКРИТТІВ, ОТРИМАНИХ ПРИ КОМПЛЕКСНОМУ 
НАСИЧЕННІ ВУГЛЕЦЕВИХ СТАЛЕЙ НІОБІЄМ І 
ХРОМОМ 
 
 4.1 Мікротвердість 
 
 Висока мікротвердість є однією з відмітних рис дослі-
джених нами типів карбідних покриттів [1, 2, 23, 28, 65, 
164]. 
 Твердість описується закономірностями пружної та 
пластичної деформації, що виникає у матеріалі під наван-
таженням (наприклад, алмазної пірамідки). Разом ці типи 
деформації залежать від сил хімічного зв’язку в карбідних 
фазах, симетрії їх кристалічної гратки, дефектності струк-
тури, легкості переміщення дислокацій та інших факторів 
[12, 32,103,106,147,148].  
 Незважаючи на те, що мікротвердість є однією з легко 
вимірюваних величин, діапазон значень для одних і тих 
самих карбідних фаз дуже великий. Наприклад, за літера-
турними даними [11,17,114,122], мікротвердість фази NbC 
змінюється від 19,0 до 28,0 ГПа. На нашу думку, розкид, 
що спостерігається, визначається різницею хімічного скла-
ду досліджуваних об’єктів, наявністю в них домішок, різ-
ницею в пористості, а також рядом факторів при прове-
денні вимірювань: наклепом вимірюваної поверхні при ви-
готовлені шліфів та наявністю вологи на ній, вібрацією при 
навантаженні і таке інше [64]. 
 Відомо [65], що абсолютні значення мікротвердості 
карбідних фаз значною мірою залежать від величини за-
стосовуваного навантаження на індентор. Тому проведен-
ню дюрометричного аналізу передувало визначення опти-
мального навантаження при вимірюванні мікротвердості 
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фаз, що утворюються. Нами встановлено, що якщо наван-
таження на індентор невелике (0,1-0,2) Н і вимірювання не 
супроводжуються появою тріщин, то отримувані значення 
мікротвердості значно перевершують за величиною мікро-
твердість при більш високих навантаженнях. При визна-
ченні мікротвердості карбідних фаз досліджуваних нами 
типів  було  застосоване  навантаження  0,8 Н, при якому 
50 % відбитків супроводжувалися появою тріщин, а решта 
50 % – ні. 
 На основі досліджень, проведених нами [15], була 
встановлена залежність мікротвердості карбідів ніобію від 
вмісту вуглецю в оброблюваній сталі (рис. 4.1), а також від 
температури процесу насичення (рис. 4.2).  
 Аналіз даних, наведених на рис. 4.1, свідчить, що за-
лежність мікротвердості фази NbC від вмісту вуглецю у 
сталі має куполоподібний характер з максимумом, який 
відповідає  0,8 % за масою. Це пов’язане з тим, що у міру 
підвищення концентрації вуглецю в сталі до 0,8 % за ма-
сою збільшується його вміст у карбіді NbC у межах області 
гомогенності при одночасному зниженні у ньому концент-
рації заліза [11, 17, 64]. 
 Подальше збільшення концентрації вуглецю в оброб-
люваній сталі призводить до підвищення концентрації за-
ліза в карбіді NbC, що супроводжується зниженням абсо-
лютних значень мікротвердості цієї фази.  
 Саме перерозподілом  у карбіді NbC відсоткового спів-
відношення ніобію, вуглецю та заліза можна пояснити 
вплив температури процесу насичення на його мікротвер-
дість (рис. 4.2). Відомо [12], що при температурі процесу 
насичення вище 1323 К у карбіді  NbC різко підвищується 
вміст заліза і знижується концентрація вуглецю, що й при-
зводить до зменшення мікротвердості цієї фази на всіх до-
сліджуваних нами сталях. Слід відмітити, що результати 
нашого  дослідження  суперечать  даним  праці [11],  в якій 
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Рисунок 4.1 – Залежність мікротвердості карбідів ніобію від вмі-
сту вуглецю у сталі (Т = 1323 К,  = 43600 с) 
 
 
 
Рисунок  4.2 –  Залежність мікротвердості фази NbC від темпе-
ратури процесу насичення ( = 43600 с) 
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автор стверджує, що максимальне значення мікротвердості 
фази NbC збігається з нижньою концентраційною межею 
фази. Крім того, максимум мікротвердості карбідів NbC1-Х, 
що спостерігається при 82,0NbС , на думку автора праці 
[11], повинен бути зміщений вліво до співвідношення 
45,0NbС . Встановлено [103], що для монокарбіду ніо-
бію, склад якого змінюється від NbC1,0 до NbC0,8, твердість 
зростає у міру відхилення від стехіометрії, а потім знову 
зменшується.  
 Нами [15] показано, що мікротвердість фази  Nb2C не 
залежить від вмісту вуглецю в оброблюваній сталі, є пос-
тійною величиною і становить 17,5ГПа.  
 Як відзначено раніше, за прийнятих умов ведення про-
цесу комплексного насичення ніобієм і хромом на поверх-
ні вуглецевих сталей утворюється дифузійний шар, який 
складається з трьох легованих хромом фаз Cr23C6, NbC і 
Cr7C3. Отримати достовірні дані про вплив вмісту вуглецю 
в оброблюваній сталі на мікротвердість фази Cr,23C6 не 
вдалося через її підвищену схильність до сколювання на-
віть при  навантаженні 0,1 Н. 
 Встановлено, що мікротвердість фази Cr7C3 практично 
не залежить від вмісту вуглецю в оброблюваній сталі, є  
величиною постійною і становить 17,2 ГПа. Це пов’язано з 
тим, що карбід Cr7C3 не має області гомогенності за вугле-
цем і, як було встановлено нами, розчинює в собі незначну 
кількість ніобію. 
 Залежність мікротвердості фази (Nb, Cr)C від вмісту 
вуглецю в сталі має, як і фази NbC, також куполоподібний 
характер з максимумом 0,8-1,0% за масою (рис. 4.3). Однак 
абсолютні значення мікротвердості фази (Nb, Cr)C вияв-
ляються нижчими від цієї характеристики фази NbC. Це 
пов’язано з тим, що легування карбіду ніобію NbC хромом 
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супроводжується зменшенням концентрації вуглецю у 
ньому і підтверджує висновок автора праці [121] про те, 
що легування більш твердого карбіду будь-якою кількістю 
менш твердого супроводжується зниженням його мікрот-
вердості.  
 
 
Рисунок 4.3 – Залежність мікротвердості фаз (Nb, Cr)C і (Cr, 
Nb)7C3 від вмісту вуглецю у сталі (Т = 1323 К,  = 43600 с) 
 
 Одночасно зі зниженням концентрації вуглецю спосте-
рігається збільшення вмісту заліза і хрому у фазі (Nb, Cr)C, 
що й зумовлює меншу, порівняно з фазою NbC, мікротвер-
дість.  
 Незважаючи на велику кількість висунутих гіпотез 
[35,42,97,102,103], єдиної думки про природу твердості ка-
рбідних фаз до цього часу немає. Виходячи з критичного 
аналізу існуючих теорій про природу твердості карбідів, 
нам видається можливим пояснити її наявністю у карбід-
них фазах, які утворюються при ніобіюванні і ніобійхро-
муванні, сильних спрямованих зв’язків типу Ме–С, які за 
величиною значно перевершують зв’язки типу Ме–Ме 
[103,104]. 
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 Зміни у мікротвердості пов’язані, перш за все, з різним 
ступенем використання сил міжатомного зв’язку в карбід-
них фазах, що утворюються [1, 65, 103], а також залежать 
від енергії гратки, теплоти утворення і енергії атомізації 
[103]. При цьому чим більша енергія міжатомної взаємодії, 
тим вища твердість [1, 2]. 
 
 
 
Рисунок 4.4 – Залежність мікротвердості фази (Nb, Cr)C від те-
мператури процесу насичення вуглецевих сталей ( = 43600 с) 
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 Як відомо [65, 104], основні типи зв’язку в карбіді NbC 
такі: Nb–C, Nb–Nb, C–C. Розчинення у карбіді ніобію залі-
за супроводжується появою у ньому додаткових більш 
слабких зв’язків типу  Nb–Fe, Fe–Fe, Fe–C. Саме тому під-
вищення вмісту заліза при одночасному зниженні концен-
трації вуглецю супроводжується зменшенням мікротвер-
дості фази NbC, за рахунок того, що зв’язки Nb-Fe слабші, 
ніж зв’язки Nb-C [1, 2, 103]. У той самий час зменшення 
вмісту вуглецю у фазі NbC призводить до збільшення сил 
міжатомної взаємодії типу Nb-Nb порівняно з силами вза-
ємодії типу Nb-C [144, 146]. 
 Зміни мікротвердості, які спостерігаються при легу-
ванні карбіду NbC хромом, зумовлені зниженням ступеня 
використання сил міжатомних зв’язків у фазі. З появою 
додаткових зв’язків типу Nb–Cr, Cr–Cr, Fe–Cr, Cr–C при 
легуванні карбіду ніобію хромом, які за силами взаємодії 
поступаються зв’язкам типу Nb–Nb, Nb–C, C–C, мікротве-
рдість знижується. 
 Встановлену нами залежність мікротвердості легова-
ного хромом карбіду ніобію від температури процесу на-
сичення вуглецевих сталей (рис.4.4) також можна поясни-
ти зміною хімічного складу і, отже, сил зв’язку в цій фазі.  
 
 4.2. Мікрокрихкість 
 
 Мікрокрихкість є однією з найважливіших характерис-
тик карбідних покриттів. Саме висока мікрокрихкість кар-
бідних фаз значною мірою стримує впровадження процесів 
карбідизації для підвищення працездатності сталевих де-
талей у виробництві. 
 Літературні дані про мікрокрихкість карбідних фаз, які 
входять до складу дифузійних покриттів, мають, як прави-
ло, якісний характер [17,65,109]. Вони вказують лише на 
схильність дифузійних шарів до сколювання в процесі ви-
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готовлення шліфів або проведення вимірювань, особливо, 
якщо товщина покриттів перевищує припустиму. 
 При цьому літературні дані за абсолютними значення-
ми мікрокрихкості карбідних фаз, у тому числі і карбіду 
NbC, суттєво відрізняються [17,65,121]. Однак всі автори 
єдині у думці: значення мікрокрихкості визначені високою 
мікротвердістю карбідних фаз, тобто чим вища їх мікрот-
вердість, тим більші значення мікрокрихкості. 
 На думку авторів [103, 106] величини мікрокрихкості 
карбідних фаз, які мають значний рівень малодеформую-
чого спрямованого ковалентного зв’язку, обумовлені мік-
ротвердістю через високі значення напружень Пайєрлса-
Набарро [103]. Саме через ці напруження дислокації у кар-
бідних фазах при кімнатній температурі практично не пе-
реміщуються (“заморожені”). Для здійснення переміщення 
дислокацій необхідно прикласти дуже високі концентрації 
напружень, які значно перевищують межу міцності карбі-
дних фаз на розрив [1, 2]. У зв’язку з цим розтріскування 
карбідних фаз відбувається за механізмом крихкого руйну-
вання, який описується статичною теорією міцності, що 
описана у праці [63]. При цьому величину напруження 
зсуву, яка необхідна для початку переміщення дислокації, 
можна подати у такому вигляді [103]:  
n = (7-10)10-8 кг/мм2. 
 Хоч механізм крихкого руйнування визнаний і викори-
стовується більшістю дослідників, у працях [102, 103, 114] 
при вивченні властивостей карбідних фаз виявлена наяв-
ність у них слідів мікротекучості. Виникнення цих слідів 
пов’язане з переміщенням дислокацій на невеликі відстані 
у тих мікрооб’ємах, в яких була досягнута максимальна 
концентрація напружень. Про це свідчить, перш за все, 
отримання відбитків при замірі мікротвердості карбідних 
фаз, навколо яких практично відсутні тріщини. 
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 Слід відзначити, що щільність дислокацій у карбідних 
фазах невелика і знижується в міру збільшення стабільнос-
ті sp3–конфігурацій [104]. Саме у цьому напрямку зменшу-
ється схильність карбідів до пластичної деформації. 
 Відомо [105, 114], що у карбідів тугоплавких металів 
ІV, V, VI груп показник мікрокрихкості поступово змен-
шується від карбіду титану до карбіду вольфраму, оскільки 
у цьому самому напрямку зростає акцепторна здатність 
атомів металів, збільшується можливість порушення sp3–
конфігурацій атомів вуглецю при підвищенні частки нело-
калізованих електронів. При цьому мікрокрихкість визна-
чається міцністю спрямованих зв’язків у кристалічній гра-
тці карбідів, тобто суттєво залежить від статистичної маси 
атомів, які мають стабільні електрони, а також часткою не-
локалізованих електронів, які “розпушують” ґратку [104]. 
Зменшення статистичної маси нелокалізованих електронів 
призводить до підсилення їх локалізації, що супроводжу-
ється зростанням спрямованості зв’язків у кристалічній 
гратці карбідів і її окрихченню [104]. 
 На рис. 4.5 наведена залежність показника мікрокрих-
кості  фази NbC і  фази (Nb, Cr)C від вмісту вуглецю в об-
роблюваній сталі. Встановлено, що показники мікрокрих-
кості   для фази NbC змінюються у межах 0,2510-3 до 
0,4510-3 умовних одиниць, а для фази (Nb, Cr)C – у межах 
від 0,2210-3 до 0,2710-3 умовних одиниць. При цьому 
отримані значення показника мікрокрихкості  для фази 
NbC узгоджуються з результатами праці [17], а значення  
для фази (Nb, Cr)C отримані нами вперше. 
 В обох випадках показники мікрокрихкості корелюють 
із значеннями мікротвердості. Карбід ніобію, легований 
хромом, за інших рівних умов має менші значення як мік-
ротвердості, так і мікрокрихкості. Це узгоджується з ви-
сновком авторів праць [65, 121], в яких відзначається, що 
показник мікрокрихкості легованих карбідних фаз завжди 
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менший за показник мікрокрихкості нелегованих одной-
менних карбідних фаз. 
 Рисунок 4.5 – Залежність мікрокрихкості фаз NbC і (Nb, Cr)C від 
вмісту вуглецю у сталі (Т = 1323 К,  = 43600 с) 
 
 Слід відзначити, що показники мікрокрихкості фаз 
NbC і (Nb, Cr)C практично не змінюються за товщиною 
покриття. Це може бути підтвердженням того, що хімічний 
склад карбідних фаз NbC і (Nb, Cr)C не змінюється за їх 
перерізом, а залежить тільки від вмісту вуглецю в оброб-
люваній сталі і температурно-часових умов ведення проце-
су насичення, тобто від кількісного співвідношення елеме-
нтів у покритті. 
 На рис. 4.6 наведені залежності показника мікрокрих-
кості  фаз NbC і (Nb, Cr)C від температури нанесення по-
криттів. Аналіз отриманих результатів дозволяє зробити 
висновок про те, що показник мікрокрихкості  для дослі-
  126
джуваних фаз збільшується із зростанням температури 
процесу. 
 
 Рисунок 4.6 – Залежність мікрокрихкості фаз NbC і (Nb, Cr)C від 
температури процесу насичення сталі У8А (  = 43600 с) 
 
 Цю залежність можна пояснити впливом декількох фа-
кторів і, перш за все, збільшенням розмірів кристалітів ка-
рбідних фаз у міру підвищення температури процесу наси-
чення, значним огрублюванням зернистої структури при 
температурах процесу вище 1273 К. 
 Слід відзначити, що якщо покриття на основі NbC ма-
ють чітко виражену стовпчасту будову, то легування цієї 
фази хромом знижує стовпчастість і подрібнює зернисту 
структуру покриття [121]. 
 Крім того, на мікрокрихкість карбідних фаз NbC і (Nb, 
Cr)C можуть впливати: зміна хімічного складу, мікротвер-
дість, мікропористість, різниця у розподілі внутрішніх на-
пружень по перерізу дифузійного шару, викривлення крис-
талічної гратки при легуванні, різниця питомих об’ємів 
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шарів і коефіцієнтів термічного розширення, поява можли-
вих сегрегацій домішок на межах зерен і т.ін. [65, 121]. 
 На нашу думку, висока мікрокрихкість фаз NbC і (Nb, 
Cr)C пов’язана з появою у покритті макронапружень, які 
виникають при охолодженні оброблюваних сталей після 
завершення процесу карбідизації. Вони виникають у ре-
зультаті взаємодії покриття і стрижня сталей, які мають 
різні питомі об’єми і коефіцієнти термічного розширення 
[102,105]. Саме  цим  можна значною мірою пояснити 
встановлений характер зниження мікрокрихкості у ряду 
NbC  (Nb, Cr)С. 
 Відомо, що карбід NbC має великий питомий об’єм 
[105], і коефіцієнт його термічного розширення [105] дуже 
відрізняється від тієї ж характеристики сталі [65]. Це приз-
водить до виникнення у покритті і, перш за все, на межі 
поділу покриття – матриця (сталь) високих напружень і 
збільшення мікрокрихкості. Легування карбіду NbC хро-
мом призводить до зменшення питомого об’єму цієї фази і 
зниження її коефіцієнта термічного розширення, що неми-
нуче буде супроводжуватися зниженням мікрокрихкості 
покриття. 
 Крім того, утворення при комплексному насиченні 
сталей ніобієм і хромом шаруватої структури, коли між 
матрицею сталі і фазою (Nb, Cr)C розміщується прошарок 
фази (Cr, Nb)7C3 і збільшується вміст хрому в перехідній зоні, буде сприяти більш плавному зниженню напружень 
по перерізу дифузійного шару і зменшенню мікрокрихкос-
ті покриття. 
 На думку автора праці [121], мікрокрихкість карбідних 
покриттів пов’язана зі змінами морфологічної і аксіальної 
кристалографічної текстури дифузійного шару. Автор по-
казав [121], що характер текстури (напрямок росту криста-
лів карбідної фази), а також гострота текстури залежать від 
типу покриття, що утворюється, хімічного складу оброб-
люваної сталі, а також від температурно-часових умов на-
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сичення. При цьому встановлено, що для карбіду NbC ха-
рактерні тільки один напрямок переважного росту [100], і 
висока гострота текстури. Автор відзначає, що текстурний 
фактор аксіальної текстури зменшується при легуванні об-
роблюваної сталі і відповідно карбідної фази, що утворю-
ється, хромом. Це, нарешті, може призвести до зниження 
мікротвердості і мікрокрихкості покриття. 
 
 4.3 Зносостійкість 
 
 Зносостійкість є однією з найважливіших характерис-
тик дифузійних шарів [3, 23, 51, 65, 95, 96]. Вона залежить 
перш за все  від конкретних умов експлуатації деталей. Ві-
домо [23], що інтенсивність зносу робочих поверхонь при 
контакті з абразивними частинками дуже велика, а частка 
деталей, які піддаються абразивному зношуванню стано-
вить більше 50 % і значно перевищує аналогічні показники 
при інших видах зношування. Літературні дані про зносо-
стійкість сталей після комплексного насичення ніобієм і 
хромом відсутні. 
 Тим самим для розроблення зносостійких покриттів і 
практичних рекомендацій щодо їх застосування потрібно 
мати достовірну інформацію про стійкість дифузійних ша-
рів залежно від ряду факторів (видів тертя, матеріалу 
з’єднаної деталі, питомих навантажень, швидкостей ков-
зання та ін.). 
 Враховуючи це, нами визначена зносостійкість вихід-
них сталей 20, 45 і У8А (дві останні гартували і відпускали 
при 473 К), а також після їх ніобіювання і комплексного 
насичення ніобієм і хромом.  
 Результати проведеного дослідження в умовах абрази-
вного зношування показали (рис. 4.7) чітко виражену лі-
нійну залежність зменшення маси зразків з тривалістю ви-
пробовування. Це свідчить про рівномірність абразивного 
зношування за прийнятих умов і коректність застосовува-
ної методики для визначення зносостійкості покриттів. 
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 Відомо [65, 121], що основними факторами, які впли-
вають на працездатність деталей з карбідними покриттями 
в умовах абразивного зношування, є мікротвердість і мік-
рокрихкість. 
 Рисунок 4.7 – Зміна маси зразків з карбідними покриттями за-
лежно від тривалості випробувань при абразивному зносі 
 
 Нами встановлено (рис. 4.8), що при абразивному 
зношуванні покриттів без ударних навантажень 
вирішальним фактором є мікротвердість. При цьому чим 
вища мікротвердість поверхневої зони, тим більший пока-
зник зносостійкості. Відзначено, що в результаті нанесення 
карбідних покриттів, які мають високу мікротвердість, 
явище зносу під час взаємодії з абразивом (В4С) спостері-гається лише у тонких поверхневих шарах.  
 За даними макроструктурного і мікроструктурного 
аналізів встановлено, що основним видом зносу, який спо-
стерігається на вуглецевих сталях без карбідних покриттів 
за прийнятих умов експерименту, є видалення поверхнево-
го шару мікрорізанням частинками абразиву. При цьому 
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частинки абразиву, проникаючи на глибину більше 0,8 
мкм, сприяють появі на випробовуваній поверхні сталей 
суцільних подряпин. 
 
 
Рисунок 4.8 – Гістограма зносостійкості карбідних фаз, нанесе-
них на поверхню вуглецевих сталей в умовах абразивного зносу 
 Слід відзначити, що шорсткість випробовуваної повер-
хні безперервно збільшується в міру збільшення тривалос-
ті випробовувань. Сколювання ділянок випробовуваної 
поверхні вуглецевих сталей навіть при дуже тривалих ви-
пробовуваннях (1003600 с) не спостерігається. 
 Нанесення карбідних покриттів, які мають високі зна-
чення мікротвердості і міцності, а також здатність зберіга-
ти вихідну структуру у процесі випробовувань, призводить 
до того, що абразив утворює на випробовуваній поверхні 
переривчасті  подряпини,  глибина  яких  не   перевищує 
0,5 мкм. 
 Основні стадії зносу покриттів, встановлені у працях 
[64, 65], а саме: проникнення частинок абразиву у випро-
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бовувану поверхню, виникнення подряпин, поява мікрот-
ріщин, розвиток процесів тріщиноутворення, викришуван-
ня окремих кристалітів карбідних фаз, сколювання всього 
дифузійного шару мають місце і у випадку нанесення дос-
ліджуваних нами карбідних фаз типу NbC і (Nb, Cr)C. 
 Слід відзначити, що шорсткість поверхні встановлю-
ється в перші (10-15)60 с після початку випробовування, а 
в подальшому з тривалістю процесу практично не зміню-
ється. 
 Проведенню випробувань на зносостійкість в умовах 
тертя-ковзання без змащування за методикою [83, 131] пе-
редувала оцінка фазового складу, товщини і механічних 
властивостей дифузійних покриттів, отриманих при хро-
муванні, ніобіюванні і ніобійхромуванні сталі У8А після 
насичення при 1323 К впродовж 43600 с. Результати дос-
лідження наведені у таблиці 4.1. 
 Аналіз розрахункових даних показав, що навантаження 
при утворенні тріщин (Р) неоднозначно залежить від фа-
зового складу покриття і його мікротвердості. Наприклад, 
у близьких за мікротвердістю і фазовим складом покриттях 
типу NbC і (Nb, Cr)C це навантаження відрізняється в 1,7 
раза. Крім цього, значення Р покриття на основі (Nb, Cr)C 
наближається до значення Р покриття на основі карбідів 
хрому. 
 Слід відзначити, що покриття типу (Nb, Cr)C склада-
ються з рівновісних зерен розміром (0,2-0,3)10-6 м [121], у 
той час як покриття на основі NbC і Cr7C3, Cr23C6 досяга-
ють (2,0-2,5)10-6 м. Можна вважати, що навантаження при 
утворюванні тріщин (Р) визначає здатність матеріалу пок-
риття до пружно-пластичної деформації у зоні контакту 
матеріалу та алмазного індентора і залежить від мікротве-
рдості і структури. Встановлено, що тріщиностійкість фази 
(Nb, Cr)C більше, ніж тріщиностійкість фази NbC при не-
значній відмінності значень мікротвердості. 
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Таблиця 4.1 – Фазовий склад і властивості карбідних пок-
риттів* на сталі У8А (Т=1323К, =43600с) 
Фазовий склад і влас-
тивості 
Вид обробки 
ніобію-
вання хромування 
ніобій-
хромування 
Фазовий склад пок-
риття NbC Cr7C3 Cr23C7 
(Nb, 
Cr)C 
(Cr, 
Nb)7C3 
Товщина, мкм 14,0 12,5 8,0 13,5 4,0 
Мікротвердість, ГПа 24,0 16,5 17,0 23,0 17,0 
Навантаження при 
утворенні тріщини 
(Р), Н 
0,3 0,7 0,6 0,5 – 
Розмір тріщини 
(С), 10-6м 42,0 32,0 30,0 33 – 
Мікроміцність (мп), ГПа 1,7 6,8 6,7 4,6 – 
Показник мікрокрих- 
кості, 10-3 ум. од.  0,28 0,20 – 0,23 – 
Навантаження сколю-
вання (вп), ГПа 4,2 14,4 15,8 
Знос за масою, мг 13,4 18,4 11,0 
* Знос вихідного зразка без покриття 108,54 мг. Навантаження 
– 0,5 МПа, швидкість – 5 м/с, тривалість – 1200 с 
  
 Результати проведеного дослідження показують, що 
покриття, отримані при комплексному насиченні сталей 
ніобієм і хромом, значно перевищують покриття на основі 
NbC за рівнем адгезії з матрицею сталі У8А. Це обумовле-
но наявністю під шаром фази (Nb, Cr)C прошарку фази (Cr, 
Nb)7C3 і добре розвиненої перехідної зони з високим вміс-
том хрому. 
 Аналіз трибологічного дослідження, результати якого 
наведені на рис.4.9, показують, що нанесення на поверхню 
сталей карбідних покриттів всіх досліджуваних нами типів 
підвищує трибологічні властивості. При цьому комплекс 
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фрикційних показників визначається як механічними влас-
тивостями, так і структурою покриттів. 
 
1– Сталь У8А без покриття; 2 – Сталь У8А з покриттям карбі-
дами хрому (Cr23C6 + Cr7C3); 3 – Сталь У8А з покриттям карбі-дами ніобію (NbC + Nb2C); 4 – Сталь У8А з покриттям (Nb, Cr)C 
+ (Cr7C3) 
 
1 – Сталь У8А з покриттям карбідами хрому (Cr23C6 + Cr7C3); 2 – Сталь У8А з покриттям карбідами ніобію (NbC + Nb2C); 3 – Сталь У8А з покриттям (Nb, Cr)C + (Cr7C3) 
 
Рисунок 4.9 – Залежність розміру лунки зносу від тривалості 
випробування (а) і коефіцієнта тертя від швидкості ковзання (б).  
(Навантаження 40 Н, швидкість ковзання 5 м/с – а; навантажен-
ня 0,5 МПа –б. Коефіцієнт тертя пари сталь У8А – сталь 65Г 
становить 0,35-0,37) 
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 Встановлено, що в умовах тертя-ковзання без змащу-
вання при прийнятій швидкості ковзання (5 м/с) і наванта-
женні 0,5 МПа мінімальний коефіцієнт тертя і, отже, знос 
спостерігаються у покритті, отриманому при комплексно-
му насиченні сталей ніобієм і хромом. 
 Результати проведеного дослідження показали, що за 
прийнятих умов випробовувань всі карбідні покриття, знос 
яких оцінювали за розміром контактної лунки, руйнуються 
по всій товщині впродовж перших 50-100 с. Однак 
швидкість зносу сталі зі зруйнованим покриттям 
виявляється значно нижчою від швидкості зносу вихідної 
сталі без покриття. Можливо це пов’язане з тим, що 
матеріал покриття, який знаходиться на периферії лунки 
зносу, бере активну участь у формуванні вторинних струк-
тур на поверхні тертя. Крім того, окремі частинки зруйно-
ваних покриттів під час випробовувань виносяться в зону 
матриці і закріп-люються в лунці зносу. Композиція “по-
криття – матриця  сталі  з  твердими   включеннями   
карбідів”, яка утворюється під час тертя у зоні контакту, 
добре утримує шари вторинних структур і гальмує розрос-
тання лунки зносу. 
 На основі вищевикладеного можна стверджувати, що 
зміцнення стальної поверхні карбідними покриттями дос-
ліджуваного типу зробить вагомий внесок у розв’язання 
проблеми підвищення надійності і довговічності деталей, 
які працюють в умовах абразивного зношування і тертя 
ковзання без змащування. 
 
 4.4 Мікропористість 
 
 Захисні властивості карбідних покриттів суттєво зале-
жать від їх суцільності [64, 65, 121]. У працях [55, 65, 121] 
встановлено, що саме пори, які виникають у дифузійному 
шарі на основі карбідів, знижують експлуатаційні характе-
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ристики покриттів (жаростійкість, корозійну та кавітаційну 
стійкість). Пористість також погіршує механічні властиво-
сті карбідних фаз, оскільки пори стимулюють крихке руй-
нування матеріалу при деформації [55]. 
 Літературні дані про пористість захисних покриттів на 
основі карбідоутворюючих елементів нечисленні [65, 132]. 
Відзначено [132], що у порядку зменшення пористості 
карбідні покриття, нанесені на поверхню вуглецевих ста-
лей, можна розмістити у ряд: 
NbCVCTiCZrCCr7C3, тобто карбіди ніобію, роб-
лячи висновок з площі, яку займають пори, належить до 
найбільш високопористих. Літературні дані про пористість 
дифузійних шарів на основі карбіду ніобію, легованого 
хромом, мають уривчастий характер [121], що й спонукало 
нас провести дане дослідження.  
 Результати проведеного дослідження наведені у табли-
ці 4.2. Їх аналіз свідчить, що легування карбіду ніобію 
хромом сприяє зниженню загальної пористості, кількості 
пор і впливає на їх розміри.   
 Отримані результати вимагають свого пояснення.  
 
Таблиця 4.2 – Мікропористість карбідних фаз NbC і (Nb, 
Cr)C* у покриттях на сталі У8А (Т=1323 К, =43600 с) 
 
Фаза Пористість, % 
Загальна кі-
лькість пор на 
1 м2 покриття 
Кількість пор за розмірами 
(в 10-6 м) на 1 м2 покриття 
2-4 5-6 7-8 9-10 11-12 
NbC 1,47 2500 1700 350 200 150 100 
(Nb, 
Cr)C 
1,09 
0,80 
0,59 
1850 
1350 
1000 
1400 
1100 
850 
250 
150 
100 
150 
80 
50 
50 
20 
– 
– 
– 
– 
* Перший рядок – значення мікропористості фази на відстані 
   3,010-6 м від зовнішньої поверхні покриття 
   Другий рядок – те саме на відстані 7,010-6 м 
   Третій рядок – те саме на відстані 12,010-6 м 
   Загальна товщина покриття дорівнює 17,010-6 м 
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 Відповідно до даних праць [54, 55] поява пор у дифу-
зійній зоні обумовлена формуванням дефектів кристаліч-
ної гратки, перш за все вакансій і дислокацій, у процесі на-
сичення. Саме перерозподіл концентрації надлишкових 
вакансій і їх стікання у визначених точках, наприклад на 
межі поділу покриття – матриця, у місцях з підвищеною 
концентрацією напружень, у місцях розміщення домішко-
вих атомів і т.д., обумовлює появу пор. Останні, перетво-
рюючись у мікротріщини з гострими краями, призводять 
до розвитку тріщиноутворення. При цьому чим більше 
зміцнене і схильне до крихкого руйнування покриття, тим 
небезпечнішими для нього стають дифузійні пори [55]. 
 У праці [132], використовуючи критерій Гріффітса для 
крихкого руйнування, була встановлена величина напру-
жень, при яких мікротріщини, що утворюються і отримані 
з пор діаметром (1,0-4,0)10-6 м, набувають критичного ро-
зміру, який дорівнює 19,0-37,0 кГ/мм2, відповідно. При 
цьому відзначено, що перетворення пор у мікротріщини з 
подальшим крихким руйнуванням обумовлено пластичною 
деформацією, пов’язаною з наявністю областей розтягу і 
стиску в дифузійній зоні у відповідності з ефектом Френ-
келя і Киркендалла [54]. Однією з причин виникнення на-
пружень може бути те, що дифузійна зона утворюється при 
взаємодії декількох елементів, які можуть відрізнятися ти-
пом кристалічних ґраток, атомними розмірами, пружними 
модулями і т.д. Відзначено [65, 121], що напруження стис-
кання, які виникають у карбідному покритті, можуть пе-
решкоджати утворенню пор, а напруження розтягу, які 
з’являються у дифузійній зоні під шаром карбідів, навпаки, 
сприяти пороутворенню. 
 На думку автора праці [132] основний вплив на утво-
рення несуцільностей у дифузійному шарі робить коефіці-
єнт збільшення об’єму (критерій Піллінга-Бедворда), який 
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являє собою відношення питомого об’єму хімічної сполуки 
(карбіду) до питомого об’єму металу, який утворює цю 
сполуку. Якщо цей критерій більше 1, то на поверхні мета-
лу повинні утворюватися суцільні безпористі дифузійні 
шари. Критерій Піллінга-Бедворда у разі утворення пок-
риттів на основі карбідів ніобію та хрому становить 1,2 і 
1,1 відповідно, тобто для розглянутих нами покриттів умо-
ва їх суцільності виконується. 
 Очевидно, для остаточного висновку про суцільність 
карбідних покриттів виконання умов критерію Піллінга-
Бедворда не є достатнім. Так, у праці [65] показано, що іс-
нування несуцільностей характерно для покриттів менше 
310-6 м і обумовлене особливостями механізму формуван-
ня і росту карбідних шарів на початковій стадії процесу 
насичення. Крім того, суцільність у покритті може бути 
змінена за рахунок присутності в ньому мікропор, виник-
нення яких пов’язане з реалізацією ефекту Френкеля під 
час проходженні дифузійних процесів [54], повзучістю в 
напруженому шарі продуктів реакційної дифузії, які суттє-
во відрізняються за структурою і властивостями від основ-
ного матеріалу, різницею коефіцієнтів термічного розши-
рення карбідних фаз, що утворюються, і оброблюваного 
матеріалу. 
 Дослідження топографії поверхні карбідних покриттів, 
отриманих при ніобіюванні і комплексному насиченні ніо-
бієм і хромом сталі У8А, показали, що пори розміщуються 
незалежно від типу фаз, які утворюються, як правило, на 
стику трьох-чотирьох зерен і дуже рідко на стику п’яти і 
навіть шести  зерен. Форма пор може бути округлою, бага-
тогранною, дуже рідко краплеподібною і визначається кі-
лькістю зерен, які примикають до них. Найбільш часто 
трапляються  пори розміром (2-4) 10-6 м у двох взаємно 
перпендикулярних (нормальних) напрямках, тобто які ма-
ють рівновісну форму. Саме ці пори значно перевищують 
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кількість пор великого розміру (таблиця 4.2), 5-10% від за-
гальної кількості пор мають витягнуту форму у вигляді 
тріщин розміром в одному напрямку приблизно 210-6 м, а 
в іншому - (0,2-0,3)10-6 м. Пори розміром більше 610-6 м 
мають вигляд багатогранників і виглядають під мікроско-
пом як ділянки поверхні насичуваного матеріалу без пок-
риття. 
 Встановлені форми пор дозволяють зробити висновок 
про їх дифузійне походження: внаслідок росту сусідніх зе-
рен (кристалітів) карбідної фази їх границі доторкаються, у 
результаті  чого гальмується їх подальший ріст і утворю-
ються несуцільності (пори). 
 Одночасна наявність у дифузійному шарі окремих ве-
ликих пор і значної кількості дрібних пор дозволяє зробити 
висновок про те, що у процесі формування карбідних пок-
риттів, поряд з появою нових пор, відбувається ріст пор, 
які утворилися раніше. При цьому можуть проходити два 
конкуруючих процеси. По-перше, це утворення нових пор і 
ріст їх як за рахунок стікання вакансій, так і за рахунок ко-
алесценції (збільшення)деякої кількості дрібних пор. По-
друге, це “заліковування” пор, що вже утворилися, за ра-
хунок ефекту дифузійного спікання [132]. 
 Нами встановлено, що легування фази NbC хромом 
знижує її пористість. Це підтверджують літературні дані 
[121] про те, що пористість багатокомпонентних карбідних 
покриттів, отриманих за рівних температурно-часових 
умов на одній і тій самій марці сталі, виявляється значно 
меншою, ніж однокомпонентних (за винятком покриттів на 
основі карбідів хрому, які є практично безпористими). 
 Очевидно, це можна пояснити тим, що при комплекс-
ному насиченні на поверхні сталей утворюються не бінарні 
карбіди, а леговані карбідні фази типу (Nb, Cr)C, властиво-
сті і характеристики яких суттєво відрізняються. Відомо 
[43], що у легованих карбідних фазах надлишкові вакансії 
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виникають у дифузійній зоні в менших кількостях, мають 
дифузійну рухомість і асоційовані у комплекси з атомами 
легуючих елементів. Все це і призводить до зниження по-
ристості легованих карбідних фаз порівняно з нелеговани-
ми. Імовірно, з цим пов’язані рекомендації автора праці 
[132] піддавати дифузійному насиченню карбідоутворюю-
чими елементами не вуглецеві, а леговані сталі, дифузійні 
шари на яких більш пластичні і менш схильні до форму-
вання пор. 
 До такого самого висновку приходить автор праці 
[121], в якій вивчена мікропористість фази NbC, отриманої 
на поверхні інструментальних сталей з різним вмістом 
хрому. Автор встановив, що легування карбіду NbC хро-
мом за рахунок надходження його з матриці сталі супрово-
джується утворенням комплексів вакансій з атомами хро-
му, зниженням їх рухомості і зменшенням за рахунок цьо-
го мікропористості. Відзначено [121], що, підбираючи ле-
гування матриці або проводячи комплексне насичення ста-
лей двома або більше елементами, можна регулювати ефе-
кти Киркендалла і Френкеля, забезпечуючи відсутність 
значної деформації у дифузійній зоні і знижуючи тим са-
мим пористість фаз, що утворюються. 
 Автор праці [121] відзначає, що для дифузійних шарів 
на основі карбідів ніобію характерна наскрізна пористість, 
коли пори проходять через усю товщину покриття і 
зв’язують матеріал оброблюваної сталі із зовнішнім сере-
довищем. Нашими дослідженнями це не підтверджується. 
 Наскрізна пористість покриттів на основі NbC і при 
комплексному насиченні сталей ніобієм і хромом спостері-
гається лише \у тому випадку, якщо товщина дифузійного 
шару не перевищує 310-6 м. Подальше збільшення товщи-
ни покриття супроводжується появою тільки закритої по-
ристості. Особливо чітко це проявляється, якщо товщина 
карбідних покриттів досліджуваних типів досягає раціона-
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льної, тобто (12-15)10-6 м. Пори, які розміщуються норма-
льно до оброблюваної поверхні і перетинають усю товщи-
ну дифузійного шару на основі NbC і отриманого при ком-
плексному насиченні сталей ніобієм і хромом, нами не ви-
явлені навіть при вивченні покриттів при дуже великих 
збільшеннях за допомогою електронного мікроскопа. 
 Відсутність відкритої пористості, очевидно, пов’язана з 
особливостями формування і росту карбідних фаз дослі-
джуваних типів за прийнятих умов проведення процесу. 
 Нами встановлено (таблиця 4.2), що пористість фази 
(Nb, Cr)C не є постійною характеристикою. Вона зміню-
ється у міру просування вглиб покриття. При цьому зни-
жується не тільки загальна пористість від 1,09 до 0,59% і 
загальна кількість пор від 1850 пор/м2 до 1000 пор/м2, але й 
розміри пор. Легування карбіду ніобію NbC хромом не 
тільки знижує загальну кількість пор всіх розмірів, але й 
може усунути наявність пор великих розмірів. Це підтвер-
джує висновок автора праці [132] про те, що у процесі ізо-
термічної витримки у міру росту товщини карбідного пок-
риття в його нижніх шарах встигають пройти процеси за-
ліковування пор за рахунок ефекту дифузійного спікання. 
 Слід відзначити, що, крім пор, у покриттях на основі 
NbC і при утворенні фази (Nb, Cr)C, при температурах на-
сичення 1373 К спостерігається виникнення пор на межі 
поділу дифузійний шар – матриця оброблюваної сталі. Кі-
лькість таких пор невелика, а їх поява, очевидно, пов’язана 
з дифузією заліза матриці у покриття, а також відведенням 
цього елемента у вигляді FeCl2 в газову фазу реакційного 
простору за відомими реакціями обмінного типу [64]. 
 Порівнюючи результати визначення мікропористості 
фаз NbC і (Nb, Cr)C на сталі 45 [121] і результати даного 
дослідження, можна стверджувати, що збільшення вмісту 
вуглецю в оброблюваній сталі за інших рівних умов сприяє 
зниженню пористості. При цьому в карбідних покриттях 
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на сталі У8А великі пори з’являються рідше, ніж на сталі 
45. 
 На основі аналізу отриманих результатів можна припу-
стити суттєве збільшення жаростійкості, корозійної і каві-
таційної стійкості ніобійхромових покриттів, у порівнянні 
з покриттями на основі NbC. 
 
 4.5 Жаростійкість 
 
 Нанесення карбідних покриттів, як правило, не є кін-
цевою операцією перед використанням сталевих деталей 
та інструменту. Це пов’язано з тим, що, незважаючи на ви-
сокі значення твердості, міцності, зносостійкості, карбідні 
покриття, раціональна товщина яких не перевищує 2010-3 
м, у процесі експлуатації за наявності значних контактних, 
питомих, ударних і знакозмінних навантажень швидко 
продавлюються і потім сколюються з поверхні зміцнених 
виробів, у результаті чого останні виходять з ладу [19, 49, 
116].  
 Для усунення можливості продавлювання карбідного 
покриття сталеві деталі та інструменти доцільно піддавати 
зміцнюючій термообробці (гартуванню і низькому відпус-
ку), в результаті якої безпосередньо під дифузійним шаром 
утворюється твердий і міцний прошарок з мартенситною 
структурою.  
 Температура нагріву під гартування досліджуваних ву-
глецевих сталей перебуває у межах 1033-1123 К. Оскільки 
з технологічної точки зору найбільш простим є нагрівання 
сталей під гартування у повітряній атмосфері, практичний 
інтерес становило визначення проведення цієї операції на 
сталі з дифузійним шаром, які отримують після комплекс-
ного насичення ніобієм і хромом, тобто визначення жаро-
стійкості ніобійхромових  покриттів.  
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 Слід відзначити, що жаростійкість покриттів на основі 
карбідів ніобію докладно вивчена у працях [11, 17, 64]. 
При цьому всі автори приходять до єдиної думки про те, 
що покриття на основі карбідів ніобію жаростійкі у повіт-
ряній атмосфері тільки до температури 873 К. Подальше 
підвищення температури призводить до інтенсивного оки-
слення дифузійного шару і сколювання з поверхні оброб-
люваної сталі через насамперед суттєві відмінності коефі-
цієнтів термічного розширення матриці і окалини, що 
утворюється [117].  
 Дані щодо жаростійкості покриттів, отриманих при 
комплексному насиченні сталей ніобієм і хромом, відсутні. 
Нами вивчена кінетика окиснення цих покриттів декілько-
ма методами. За допомогою масометричного аналізу при 
безперервному зважуванні досліджуваних сталевих зразків 
з покриттями у процесі ізотермічної витримки в інтервалі 
температур 673-1173 К встановлено, що дифузійні шари, 
які отримують при комплексному насиченні ніобієм і хро-
мом, практично не окиснюються під час нагрівання до 923 
К. Таким чином, їх жаростійкість виявляється на 50 К ви-
щою, ніж покриттів на основі карбідів ніобію і, очевидно, 
може бути пояснена зниженням пористості. Однак підви-
щення температури ізотермічної витримки вище 923 К 
призводить до інтенсивного окиснення покриття, його спі-
кання і сколювання з поверхні сталі (рис. 4.10, 4.11).  
 Більш повну інформацію про жаростійкість ніобійхро-
мових покриттів дають дані, отримані за допомогою тер-
могравіометричного методу і наведені на рис. 4.12.  
 Аналіз отриманих результатів, перелічених з ураху-
ванням геометричних розмірів досліджуваних зразків, під-
тверджує, що окиснення багатокомпонентного карбідного 
покриття за участі ніобію та хрому починається при тем-
пературі 923 К. Саме цій температурі відповідає поява піку 
на  кривій  швидкості  зміни  маси  (ДТГ), яка характеризує  
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 Рисунок 4.10 – Кінетичні криві окиснення покриття, отриманого 
при комплексному насиченні ніобієм і хромом сталі У8А  
(Т = 1323 К,  = 43600 с): 1 – 873 К; 2 – 923 К; 3 – 973 К 
 Рисунок 4.11 – Залежність швидкості окиснення покриття, 
отриманого при комплексному насиченні ніобієм і хромом сталі 
У8А 
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диференціальне збільшення маси зразка з плином часу. 
Максимальної величини швидкість реакції окиснення до-
сягає при температурі 973 К, чому відповідає максимум 
піку на кривій ДТГ.  
 
 
Рисунок 4.12 – Криві зміни маси (ТГ), швидкості зміни маси 
(ДТГ) та зміни вмісту тепла (ДТА), отримані при окисненні зра-
зків з покриттями на основі карбідів ніобію та хрому впродовж 1 
години 
 
 На кривій ДТА, яка відображає зміну тепла, 
з’являється пік, спрямований вниз, це свідчить про те, що 
реакції окислення покриття, які протікають до температури 
1073 К, супроводжуються поглинанням тепла. Саме у цьо-
му температурному інтервалі, очевидно, відбувається оки-
снення фази (Nb, Cr)C. При температурі 1073 К окиснення 
цієї фази закінчується, про що свідчить вихід кривих ДТГ 
на базову лінію, а на кривій ДТА – досягнення кінцевої те-
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мператури, при якій інтегральна зміна тепла досягла мак-
симуму.  
 При температурах ізотермічної витримки 1073-1173 К 
зміни маси зразків не спостерігається. У цьому інтервалі 
температур стійкою до окиснення є фаза (Cr, Nb)7C3, яка 
розміщується між фазою (Nb, Cr)C і матрицею оброблюва-
ної сталі. Окиснення карбіду (Cr, Nb)7C3 починається при 
температурі вище 1173 К і закінчується при 1233 К. На 
кривій ДТА саме цій температурі відповідає максимум ізо-
термічного піку. Як і слід було чекати, окиснення карбіду 
(Cr, Nb)7C3 проходить з меншою інтенсивністю, ніж окис-
лення карбіду (Nb, Cr)C. При температурах вище 1233 К 
спостерігається вже початок інтенсивного окиснення сталі. 
 Фазовий склад окалини, яка утворюється на поверхні 
сталей з ніобійхромовим покриттям, залежить від темпера-
тури окиснення, що видно з аналізу даних, наведених у 
таблиці 4.3. 
Таблиця  4.3 - Фазовий склад окалини, отриманої при оки-
сненні ніобійхромового покриття на сталі 45 при різних 
температурах впродовж 3600 с 
Температура  
окиснення, К Фазовий склад окалини 
773  – Nb2O5 
873 NbO2,  – Nb2O5 
973 NbO2,  – Nb2O5, Cr2O3, Fe3O4 
1073 NbO2,  – Nb2O5,  – Nb2O5, Cr2O3, Fe3O4 
1173 NbO2,  – Nb2O5,  – Nb2O5, Cr2O3, Fe3O4 
 
 Отримані нами результати при визначенні фазового 
складу окалини узгоджуються з даними праць [11, 17], але 
відрізняються від даних, наведених у праці [21]. Очевидно, 
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ця відмінність, пов’язана з фіксацією в окалині, крім окси-
дів, металічного ніобію, пояснюється різницею об’єктів 
дослідження. Так у праці [21] дослідження проводили на 
масивних зразках, отриманих методом порошкової мета-
лургії, а у нашій роботі вивчали жаростійкість покриттів, 
товщина яких становила всього лише 1510-6 м. 
 Слід відзначити, що механізм окиснення карбідних фаз 
дуже докладно вивчений у роботі [21].  
 Використовуючи пакет прикладних програм [111], 
який враховує дифузійний характер процесів окиснення, 
нами були отримані емпіричні формули для визначення 
можливої тривалості нагрівання при різних температурах 
без руйнування покриттів. Отримані результати розрахун-
ків наведені у таблиці 4.4. Наведені формули дозволяють 
визначити можливу тривалість нагрівання та ізотермічної 
витримки при заданій температурі з мінімальною втратою 
маси. 
 Розрахунки показали, що, якщо температура нагріван-
ня під час гартування сталі У8А становить 1023 К, то виріб 
з ніобійхромовим покриттям можна витримувати у повіт-
ряній атмосфері протягом 720 с при мінімальній втраті ма-
си дифузійного шару. Для сталі 45 температура нагрівання 
під час гартування становить 1123 К і тривалість ізотермі-
чної витримки зменшується до 120 с. 
 Якщо габарити деталей та інструменту вимагають 
більш тривалої витримки при нагріванні під гартування, то 
для збереження захисного покриття необхідно застосову-
вати печі із безокиснювальним нагріванням, розплави со-
лей, синтетичних шлаків [65] або спеціальні засипки (про-
гартований річний пісок, чавунну стружку, відпрацьований 
технічний карбід бору та ін.). 
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Таблиця 4.4 – Параметри для визначення тривалості нагрівання ніобійхромових покриттів 
без окиснення* 
 
Темпера-
турний 
інтервал, 
К 
Основний 
процес 
Енергія ак-
тивації,  
Дж / мольК 
Передекспо- 
ненціальний 
коефіцієнт 
Формула для визначення раціональної трива-
лості нагрівання 
923-1073 
Інтервал 
окиснення 
шару  
(Nb, Cr)C 
8909,69 2,2910-12 
)69,8909exp(1029,2
)(
12
2
RT
S
m
   
1073-
1173 
Інтервал 
жаростій-
кості шару 
(Cr, Nb)7C3 
25550,661 4,48610-9 )661,25550exp(10486,4
)(
9
2
RT
S
m
 
 
1173-
1233 
Інтервал 
окислення 
шару  
(Cr, Nb)7C3 
425694,44 2,581068 
)44,425694exp(1058,2
)(
68
2
RT
S
m

 
    
 – тривалість нагрівання, с; 
m – маса деталі, кг; 
S – поверхня деталі, м2; 
R – стала Больцмана; 
T– температура, К 
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 Враховуючи, що найбільш простим з технологічної то-
чки зору, який не вимагає спеціального обладнання, спосо-
бом захисту від окиснення є застосування засипок, нами 
[133] розроблений новий, захищений Патентом України на 
винахід № 54844 склад герметизуючого порошку, який мі-
стить у % за масою: (20-50)% порошку оксиду алюмінію 
Al2O3 і (50-80)% порошку карбіду кремнію SiC. При цьому 
крупність застосовуваних порошків повинна знаходитися в 
межах (20-40)10-6 м. 
 Встановлено, що якщо товщина засипки розробленого 
складу буде не менша 2010-3 м, то вона надійно захистить 
від окиснення поверхню сталей і покриттів при нагріванні 
в інтервалі температур 773-1473 К.   
 Розроблена нами суміш не змінює свого складу при 
нагріванні та ізотермічній витримці у зазначеному інтерва-
лі температур, не спікається, не налипає на поверхню дета-
лей та інструменту, не втрачає своєї сипучості, не переш-
коджає вийманню деталей під час їх перенесення у гарту-
вальні середовища. Вона може багатократно використову-
ватися. 
 Ефективність і доцільність розробленого складу для 
здійснення безокиснювального нагрівання сталі з покрит-
тям підтверджується даними, отриманими при вивченні 
зміни маси зразків сталі 45 з ніобійхромовим покриттям у 
процесі ізотермічної витримки при 1123 К під час викорис-
тання різних захисних середовищ, наведених у таблиці 4.5. 
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Таблиця 4.5 - Зміна маси зразків сталі 45 після ніобійхро-
мування і подальшої ізотермічної витримки при 1123 К 
протягом 3600 с в різних захисних середовищах 
 
Захисне середовище Зміна маси, кг/м210-3
1 Розплав солей 
   (65 % BaCl2 + 35 % NaCl) -11,325 
2 Розплав солей 
   (55% BaCl2 + 20 % NaCl + 25 % KCl) -11,942 
3 Розплав* синтетичного шлаку марки 
   АН-ШТ2 -19,504 
4 Відпрацьований технічний карбід бору 
   крупністю 16010-6 м 2,328 
5 Дрібна чавунна стружка крупністю 
   (300-400)10-6 м 2,651 
6 Чавунна стружка крупністю 
    (300-400) 10-6 м + деревне вугілля при  
    співвідношенні 20:5
2,481 
7 Порошок карбіду кремнію крупністю 
   (20-40)10-6 м 0,631 
8 50 % порошку карбіду кремнію  
   крупністю (20-40)10-6 м + 50%  
   порошку оксиду алюмінію крупністю  
   (20-40)10-6 м
0,524 
* Хімічний склад шлаку АН–ШТ2, мас. %:  
16,5-18,5 Na2O; 11,5-13,5 K2O; 3,8-4,4 Li2O; 1,5-2,5 ZrO; 
0,8-3,0 Fe2заг; 0,5 (Fe2O + Cr2O3); решта B2O3 [ 64  ]
 
 4. 6 Розподіл залишкових напружень 
 
 Формування карбідних фаз супроводжується виник-
ненням у дифузійному шарі внутрішніх (залишкових) на-
пружень [64], знак і величина яких впливають на міцність 
зчеплення покриттів з поверхнею оброблюваного матеріа-
лу. Крім того, стискальні напруження, які виникають у ка-
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рбідних фазах, можуть збільшувати міцність покриттів, 
перешкоджати зародженню мікротріщин, уповільнювати 
процес їх росту, як і виникнення та зростання дефектів, що 
з’являються в процесі формування покриттів [64, 132]. Са-
ме стискальні напруження можуть сприяти зниженню мік-
ропористості карбідних покриттів, що приведе до підви-
щення їх жаростійкості, корозійної та кавітаційної стійкос-
ті [132]. 
 Розподіл залишкових напружень у дифузійних шарах 
на основі карбідів перехідних металів достатньо докладно 
вивчений у працях [65, 132]. Літературні дані про розподіл 
внутрішніх напружень у дифузійних легованих карбідних 
покриттях практично відсутні, що й спонукало нас провес-
ти дане дослідження. 
 Використовуючи методику [65], нами були отримані 
епюри, які відображають зміну залишкових напружень по 
товщині дифузійних шарів після ніобіювання та ніобійх-
ромування сталі 45, а також після термічної обробки цієї 
сталі з нанесеним покриттям. Отримані  дані  подані на 
рис. 4.13.   
 Встановлено, що внаслідок ніобіювання та ніобійхро-
мування сталі 45 у дифузійних шарах виникають тільки 
стискальні напруження, які поширюються по всій товщині. 
При цьому максимальні напруження стискання у покрит-
тях досліджуваних типів, які досягають після ніобійхрому-
вання 3750 МПа, розміщуються безпосередньо поблизу 
зовнішньої поверхні дифузійного шару і в міру просування 
вглиб безперервно знижуються. 
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Рисунок 4.13 – Розподіл залишкових напружень по товщині ди-
фузійного шару на сталі 45: 1 – після ніобійхромування; 2 – піс-
ля ніобіювання; 3 – після ніобійхромування і гартування при 
температурі 1123 К; 4 – після ніобійхромування, гартування при 
температурі1123 К і відпусканні при температурі 473 К 
 Однак якщо інтенсивність зниження залишкових на-
пружень по товщині дифузійного шару на основі карбідів 
ніобію рівномірна у міру просування  його вглиб, то після 
ніобійхромування на епюрі розподілу залишкових напру-
жень на відстані від 410-6 м до 610-6 м фіксується горизо-
нтальна площадка з майже однаковим рівнем напружень, 
величина яких близька до 2000 МПа. Крім того, залишкові 
напруження в дифузійному шарі після ніобійхромування 
навіть на відстані від поверхні більше (8-10)10-6 м збері-
гаються достатньо високими. Очевидно, це пов’язано з по-
явою у дифузійному шарі, отриманому при комплексному 
насиченні сталі ніобієм і хромом, фази (Cr, Nb)7C3, яка ро-
зміщена між перехідною зоною і фазою (Nb, Cr)C. 
 Слід відзначити, що стискальні напруження у покритті 
врівноважуються розтягуючими напруженнями в матриці 
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оброблюваної сталі, незначними за величиною, але які 
глибоко проникають у матрицю.  
 Формування залишкових напружень у карбідних пок-
риттях досліджуваних типів пов’язане з проходженням де-
кількох процесів [132]. По-перше, утворення карбідних фаз 
[NbC, Nb2C – під час ніобіювання, Cr23C6, (Nb, Cr)C, (Cr, 
Nb)7C3 – під час ніобійхромування] супроводжується збі-
льшенням об’єму поверхневого шару внаслідок різних пи-
томих об’ємів оброблюваної сталі та вищеназваних фаз 
проникнення. При цьому питомі об’єми карбідних фаз 
[103], що утворюються, значно перевищують питомий 
об’єм оброблюваної сталі [65]. Так, питомий об’єм дорів-
нює [65,103]: для фази NbC – 1,32310-4 м3/кГ, для фази 
Cr7C3 – 1,43510-4 м3/кГ, а для сталі – 1,26910-4 м3/кГ.  
Встановлено [132], що утворення лише фази NbC супрово-
джується збільшенням об’єму поверхневого шару на 7% і 
призводить до виникнення залишкових напружень стис-
кання вже при температурах насичення. 
 По-друге, основний вклад у формування залишкових 
напружень  вносить  процес  охолодження  сталі   з пок-
риттями від температури насичення до кімнатної внаслідок 
суттєвих розходжень коефіцієнтів термічного розширення 
карбідних фаз і матриці [65, 103]. Наприклад, в інтервалі 
температур 270-970 К коефіцієнт термічного розширення 
для сталі 45 становить 13,610-6 град.-1, для фази NbC – 
7,2510-6 град.-1 і для фази Cr7C3 – 9,510-6 град.-1. 
 Це призводить до значного, порівняно з дифузійним 
шаром на основі карбідів, стискання матриці у процесі 
охолодження від температури процесу, що супроводжуєть-
ся виникненням додаткових стискальних напружень. 
 Саме тому епюри залишкових напружень мають різкий 
мінімум поблизу поверхні в області початку фаз NbC або 
(Nb, Cr)C, який відповідає значним напруженням стискан-
ня, що виникають у цих фазах. 
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 Слід відзначити, що різке зростання залишкових на-
пружень на поверхні покриттів досліджуваних типів може 
бути обумовлено значними викривленнями кристалічної 
ґратки карбідних фаз, а також змінами їх модуля пружнос-
ті і коефіцієнта Пуассона [1, 2]. Крім того, характер зміни 
залишкових напружень у дифузійному шарі залежить від 
співвідношення атомних розмірів компонентів, які взаємо-
діють, при формуванні карбідних фаз і кількісного співвід-
ношення в ньому фаз NbC і Cr7C3 [65]. 
 Відмінності, що спостерігаються в епюрах за розподі-
лом залишкових напружень по товщині дифузійних шарів 
після ніобіювання і ніобійхромування сталі 45, пов’язані з 
тим, що при комплексному насиченні виникають взаємоле-
говані карбідні фази  типу (Nb, Cr)C і (Cr, Nb)7C3. Їх пара-
метри кристалічних ґраток, питомі об’єми і коефіцієнти 
термічного розширення відмінні від тих самих характерис-
тик фаз  NbC і Cr7C3, що й призводить до зміни величини 
залишкових напружень і характеру їх розподілу. Загаль-
ною закономірністю, яка спостерігається при легуванні ка-
рбіду ніобію хромом, є поширення області дії стискальних 
напружень на значно більші відстані від зовнішньої повер-
хні дифузійного шару порівняно з нелегованим карбідом 
ніобію. Так, у покриттях, отриманих при комплексному 
насиченні, високий рівень напружень стиску поширюється 
на глибину до 1010-6 м від поверхні і становить на глибині 
810-6 м 1100 МПа, у той самий час як у покритті на основі 
NbC їх величина зменшується до 400 МПа. 
 Слід відзначити, що значно знизити внутрішні напру-
ження у дифузійному шарі, отриманому при комплексному 
насиченні сталей ніобієм і хромом, можливо за рахунок 
проведення додаткової термічної обробки (гартування, га-
ртування з подальшим відпусканням). При цьому поява у 
структурі загартованої сталі мартенситу фази з великим 
питомим об’ємом або після гартування і низького відпуску  
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відпущеного мартенситу призводить не тільки до знижен-
ня абсолютних значень напружень стиснення, але й до ви-
никнення на відстані 810-6 м від зовнішньої поверхні ди-
фузійного шару розтягуючих напружень (рис. 4.13). 
 
 4.7 Корозійна стійкість 
 
 Дифузійні шари на основі карбідів перехідних металів, 
нанесені на поверхню сталевих виробів, суттєво підвищу-
ють їх корозійну стійкості у воді та водних розчинах солі, 
соди, лугів і кислот [11, 65, 163]. Встановлено [65], що за 
корозійною стійкістю у більшості досліджуваних агресив-
них середовищ покриття на основі карбіду ніобію NbC пе-
ревершують покриття на основі карбідів титану і цирко-
нію, але поступаються покриттям на основі карбідів вана-
дію та хрому. У працях [65, 107] показано, що корозійна 
стійкість сталей і карбідних покриттів, нанесених на їх по-
верхню, залежить від природи і складу агресивного сере-
довища, хімічної стійкості фаз, що утворюються, і харак-
теру їх взаємодії з електролітом, а також від пористості 
отримуваних дифузійних шарів. Саме сумарний вплив цих 
факторів і обумовлює різну корозійну стійкість карбідних 
покриттів. 
 У даній праці було вивчено вплив комплексного наси-
чення сталі 45 ніобієм і хромом на корозійну стійкість 
отриманого дифузійного шару у водопровідній воді та у 
3% розчині морської солі у воді. 
 Літературні дані про корозійну стійкість ніобійхромо-
вих покриттів мають уривчастий характер [121], але дозво-
ляють зробити висновок про те, що утворення багатошаро-
вих покриттів призводить до зниження загальної пористос-
ті дифузійного шару і, як наслідок, до підвищення його ко-
розійної стійкості. 
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 Результати отриманих нами корозійних випробувань 
наведені у таблиці 4.6, аналіз яких свідчить, що нанесення 
карбідного покриття досліджуваного типу суттєво підви-
щує корозійну стійкість сталі 45 як у воді, так і в розчині 
морської солі. При цьому корозійна стійкість покриттів, 
отриманих при комплексному насиченні сталі ніобієм і 
хромом, у досліджуваних середовищах перевищує цю ха-
рактеристику покриттів на основі NbC. 
 Можна відзначити, що результати корозійних випро-
бувань сталі 45 після термічного зміцнення та з покриттям 
на основі карбіду ніобію у застосовуваних електролітах 
задовільно узгоджуються з літературними даними [11, 17], 
що підкреслює коректність вибраної нами методики дослі-
дження. 
 Основні стадії корозії сталі та механізм її проходження 
у різних агресивних середовищах докладно описані у пра-
цях [39, 64, 65, 160].  
 Встановлено [39, 64], що однією з головних причин 
корозії сталі і покриттів у воді та водному розчині морсь-
кої солі є нестача кисню в електроліті, за відсутності якого 
відбувається розчинення заліза сталі і заліза, яке входить 
до складу карбідних фаз, що утворилися, за рівнянням 
Fe+2HOHFe(OH)2+2H.  
 Через відносно високу розчинність дигідроксиду 
Fe(OH)2 кількість заліза, що переходить в електроліт, дос-
татньо висока. Процес переходу заліза в електроліт відбу-
вається до того часу, поки дигідроксид заліза не окиснить-
ся до триоксиду заліза Fe(OH)3, що має меншу розчинність 
в електроліті. Після виникнення триоксиду заліза процес 
корозії, на думку автора праці [137], може повністю при-
пинитися. 
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Таблиця 4.6 – Результати корозійних випробувань сталі 45 після покращання і нанесення 
карбідних покриттів при температурі 1273 К протягом 43600 с* 
Попередня 
обробка 
зразків 
Корозійне середовище
Водопровідна вода 3% розчин морської солі у воді *
Масовий 
показник 
швидкості 
корозії Км, 
кг/м2с, х 10-7 
Коефіцієнт 
гальмування 
швидкості 
корозії 
 , відносних 
одиниць
Ступінь 
захисту 
Z, % 
Масовий 
показник 
швидкості 
корозії Км, 
кг/м2с, х 10-7 
Коефіцієнт 
гальмування 
швидкості ко-
розії , відно-
сних одиниць 
Ступінь 
захисту 
Z, % 
Покращання 0,0428 – – 0,1022 – – 
Нанесення 
покриття на 
основі кар-
біду NbC 
0,0324 1,3210 24,991 0,0785 1,3019 23,1898 
Комплексне 
насичення 
ніобієм і 
хромом 
0,0203 2,1084 52,5701 0,0442 2,3122 56,7515 
* Склад морської солі [99], % за масою: всього вміст солей – 3,5, в тому числі NaCl – 77,7; MgCl2
– 9,4; MgSO4 – 6,6; CaSO4 – 3,4; KCl – 1,7; CaCO3 – 0,3; MgBr2 – 0,3
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 Більш висока швидкість корозії досліджуваних 
об’єктів спостерігається у 3% розчині морської солі у воді. 
Про це свідчить, перш за все, інтенсивність зміни забарв-
лення електроліту. Гідроксид заліза, розчиняючись в елек-
троліті, змінює його колір від солом’яного до бурого. При 
цьому швидкість зміни забарвлення сольового розчину 
помітно перевищує швидкість зміни забарвлення під час 
проведення випробувань у водопровідній воді. 
 Це пов’язано з тим, що швидкість корозії у сольовому 
розчині суттєво підвищується за  рахунок осадження на 
кородуючій поверхні сталей і покриттів хлоридів, які помі-
тно роз’їдають її, а також за рахунок появи в електроліті 
агресивно діючих іонів хлору [39, 64]. Саме у сольовому 
розчині спостерігається проходження нерівномірної коро-
зії, обумовленої осадженням частинок солей на випробо-
вуваній поверхні [39, 113]. 
 Відомо [39, 113], що корозія сталі у воді і водних роз-
чинах солей проходить з кисневою деполяризацією. При 
цьому основними реакціями корозійних процесів є катодна 
реакція відновлення кисню О2 + 2Н2О + 4ē = 4ОН–, ліміто-
вана його дифузією до поверхні металу, і анодна реакція 
розчинення заліза, яке входить до складу самої карбідної 
фази або переходить у розчин з матриці сталі через пори 
карбідного покриття. 
 Нанесення покриття на основі NbC зміщує потенціал 
корозії сталі в розчині морської води у більш позитивний 
бік, що свідчить про переважне гальмування швидкості 
окремої анодної реакції корозійного процесу [136]. Потен-
ціал корозії покриття на основі карбіду ніобію більш пози-
тивний, ніж рівноважний потенціал водневого електрода 
( BH
E
H 419,0
2
 ), і більш негативний, ніж рівноважний 
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потенціал кисневого електрода (
2O
E
OH  ) у розчині морсь-
кої солі [136]. 
 На катодній поляризаційній кривій, знятій зі сталі з по-
криттям на основі NbC (рис. 4.14), встановлені ділянки 
граничного струму відновлення кисню, а в області високих 
поляризацій (при потенціалах –1...-1,2 В) фіксуються лі-
нійні залежності Е – lgi, які відповідають процесу виділен-
ня водню на металі з молекул води: 2Н2О + 2ē = Н2 + 2ОН-. 
  
 
 
Рисунок 4.14 – Поляризаційні криві сталі 45 у вихідному 
стані (1) і з покриттям на основі NbC (2) у розчині морської 
солі. (Значення і наведені в одиницях 104 А/м2) 
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Таблиця 4.7 - Електрохімічні характеристики сталі 45 у покращаному стані та з покриттям на 
основі NbC у розчині морської води* 
Матеріал  
дослідження 
Електродний 
потенціал, В 
Показник коро-
зії за даними 
манометричних 
досліджень 
 міс х 10-2, А/м2 
Струм показ-
ник корозії за 
даними поля-
ризаційних ви-
мірювань nіс х 
10-1, А/м2 
Потенціали 
області пасив-
ного стану  
Е1-Е2, В 
Струм  
пасивації і, 
А/м2 
Сталь 45 -0,323 9,8 7,94 - - 
Покриття 
NbC 
-0,273 7,528 3,548 +0,25...+0,6 25,0 
Покриття 
(Nb,Cr)C 
-0,268 7,324 3,495 +0,27...+0,7 20,46 
* міс розраховували за формулою A
nFKi MCM  , А/м2, 
де Км – масовий показник швидкості корозії, кг/м2с; 
    А – молярна маса металу (покриття), кг/моль; 
    F = 26,8 А/г – стала Фарадея; 
    n – число електронів, які беруть участь у реакції (при розрахунках вважали, що розчинення залі-
за, що входить до складу покриття, відбувається у вигляді двовалентних іонів, тобто n = 2) 
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 Нанесення карбідних покриттів досліджуваних типів 
супроводжується підвищенням перенапруження виділення 
водню, яке зростає в ряду: сталь 45  NbC  (Nb, Cr)C. 
 Анодне розчинення сталі 45 після термічного покра-
щання і з покриттям на основі NbC поблизу потенціалу ко-
розії проходить в активній області. При цьому зберігається 
лінійна залежність між електродним потенціалом і величи-
ною поляризаційного струму (рис. 4.14, таблиця 4.7). При 
більш високих поляризаціях спостерігаються пасивація ме-
талу і поява на анодних поляризаційних кривих струму па-
сивації, щільність якого визначається, як відомо [39, 136], 
природою карбідних фаз. Слід відзначити, що відсутність 
перегинів на анодній кривій, яка характерна для переходу 
в розчин карбідоутворюючих елементів, що входять до 
складу покриття (ніобію та хрому), дозволяє зробити ви-
сновок про те, що анодне розчинення досліджуваних ди-
фузійних шарів відбувається переважно у вигляді іонів 
Fe2+. Карбідні фази практично залишаються без руйну-
вання.  
 Встановлено [136], що гальмування анодного розчи-
нення сталі карбідним покриттям в активній області коре-
лює зі зменшенням їх струмів анодного розчинення в обла-
сті пасивного стану. Ці дані узгоджуються з результатами 
масометричного випробування і свідчать про гальмування 
корозії за рахунок переважного впливу покриттів на швид-
кість анодного розчинення металу.   
 Враховуючи практично однаковий вид поляризаційних 
кривих сталі 45 з покриттям на основі NbC і після компле-
ксного насичення ніобієм і хромом, а також близькість їх 
електрохімічних характеристик у розчині морської води 
(вони відрізняються менше ніж на 3%, що знаходиться у 
межах похибки вимірювань), можна прийти до висновку, 
що корозійна стійкість фази (Nb, Cr)C виявляється вищою, 
ніж фази NbC, в основному тільки через меншу пористість.  
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 Макроструктурний аналіз поверхні зразків на різних 
етапах випробувань показав деякі відмінності у розвитку 
процесів корозії сталі 45 після термічного покращання і 
нанесення карбідних покриттів досліджуваних типів.  
 Так, на сталі 45 після термічного покращання спостері-
гається розвиток суцільної корозії, що охоплює всю повер-
хню випробовуваних зразків. Для покриття на основі кар-
біду ніобію і отримуваних після комплексного насичення 
сталі ніобієм і хромом у початкові моменти випробувань 
характерна поява  місцевих ділянок корозії у вигляді тем-
них плям (рис. 4.15). У подальшому, зі збільшенням трива-
лості випробувань місцева корозія переростає в суцільну 
при одночасній появі на кородуючій поверхні виразок, 
здуттів, відшарувань і пітингів. При цьому, максимальна 
кількість цих дефектів виникає у місцях з підвищеною 
концентрацією напружень (наприклад, на кромках зразків), 
де, очевидно, зосереджується велика кількість пор, які пе-
ретворюються при розвитку корозії у виразки.   
 Мікроструктурний аналіз зразків з карбідними покрит-
тями досліджуваних типів протягом корозійних випробу-
вань показав, що у початкові моменти відбувається рівно-
мірне зменшення товщини дифузійного шару без зміни йо-
го будови. Однак, після появи дефектів і, перш за все, пі-
тингів,  які порушують суцільність карбідних покриттів, 
коли виникають гальванічні пари типу NbC – матриця, 
(Nb, Cr)C – (Cr, Nb)7C3, (Cr, Nb)7C3 –  матриця, процеси 
корозії інтенсифікуються, у результаті чого ділянки пок-
риття починають сколюватися з поверхні сталі і повністю 
руйнуються (рис. 4.16).  
 На основі вищевикладеного можна зробити висновок 
про те, що легування хромом карбіду ніобію збільшує його 
корозійну стійкість у воді і в розчині морської солі. Врахо-
вуючи незначну розчинність хрому в карбіді ніобію, мож-
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на стверджувати, що підвищення його корозійної стійкості 
пов’язане, перш за все, зі зменшенням пористості. 
 
 
             а                           б                             в 
 
Рисунок 4.15 – Перетворення місцевої корозії покриття на сталі 
45 у 3% розчині морської солі в суцільну протягом випробуван-
ня: а – 63600 с, б – 243600 с, в – 723600 с. х200 
 
 
             а                  б                    в                      г 
 
Рисунок 4.16 – Мікроструктура  сталі  45  з   покриттям, 
отриманим при комплексному насиченні ніобієм і хромом 
після корозії у 3% розчині морської солі протягом випро-
бування: а – 63600 с;  б – 963600 с;  в – 3843600 с;  
г – 7203600 с.  х300 
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 Поєднання високої корозійної стійкості та зносостійко-
сті покриттів, отриманих при комплексному насиченні 
сталей ніобієм і хромом, дозволяє рекомендувати їх для 
підвищення довговічності сталевих деталей, які працюють 
в умовах корозійно-абразивного зносу, що має місце в хі-
мічній та харчовій промисловості (затвори, лопасті і кор-
пуси перекачувальних насосів, решітки, кріплення та ін-
ше). 
 Додатково підвищити корозійну стійкість сталей при 
комплексному насиченні їх поверхні ніобієм і хромом у 
досліджуваних середовищах можна за рахунок збільшення 
товщини зовнішньої зони отриманого покриття на основі 
карбіду Cr23C6. Як нами встановлено (Патент України на 
винахід № 54925 А), це досягається за рахунок зміни скла-
ду вихідних реагентів при здійсненні процесу. Докладно 
цей спосіб підвищення корозійної стійкості ніобійхромо-
вих покриттів буде розглянутий у кваліфікаційній роботі, 
що виконується в даний час на кафедрі технології електро-
хімічних виробництв НТУУ “КПІ”. 
 
 4.8 Кавітаційна стійкість 
 
 У потоці рідини при обтіканні перешкод або у місці 
звуження спостерігається різке збільшення швидкості її 
руху при одночасному сильному локальному зниженні ти-
ску [14, 48]. Саме у цих місцях рідина піддається розтяг-
ненню і в ній  утворюються кавітаційні порожнини, запов-
нені паром або газом, тобто розвивається процес кавітації 
[14, 132]. 
 Кавітаційні зародки у вигляді пухирців, виявляючись в 
області зниженого тиску, починають дуже швидко рости, 
перш за все, за рахунок випаровування рідини у пухирець, 
що утворюється. Після досягнення пухирцями максималь-
ного об’єму починається стадія його руйнування – стадія 
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захлопування при одночасному відводі тепла, що виділя-
ється, у рідину. При цьому захлопування пухирців супро-
воджується сильним гідравлічним ударом, виділенням га-
зу, появою хімічних та електрохімічних ефектів, що збіль-
шують швидкість корозії матеріалу [14]. Інтенсивна фізи-
ко-хімічна дія на поверхню матеріалу, що знаходиться у 
зоні кавітації, призводить до його інтенсивного руйнуван-
ня. 
 Для захисту від кавітаційного руйнування використо-
вують декілька шляхів [14, 132]. При цьому, на нашу дум-
ку, найбільш вагомий вклад для усунення кавітаційного 
руйнування можуть внести дифузійні шари на основі кар-
бідів перехідних металів [132]. Встановлено [64, 132], що 
кавітаційна стійкість сталей з захисними покриттями зале-
жить від природи фаз, що утворюються, їх товщини і влас-
тивостей (мікротвердості, мікрокрихкості, мікропористос-
ті, корозійної стійкості, розподілу залишкових напружень 
по перерізу дифузійного шару). 
 Відомо [132], що дифузійні шари на основі карбіду ні-
обію NbC за кавітаційною стійкістю поступаються іншим 
типам покриттів. При цьому, у міру збільшення кавітацій-
ної стійкості покриття, нанесені на поверхню вуглецевих 
сталей, можна розмістити в наступний ряд [132]: 
NbCZrCTiCCr7C3VC. На думку автора праці [64], 
основною причиною низької кавітаційної стійкості пок-
риття на основі карбіду ніобію є його висока мікропорис-
тість. 
 Враховуючи, що легування карбіду ніобію хромом, яке 
досягається при комплексному насиченні вуглецевих ста-
лей ніобієм і хромом, приводить, як нами показано вище, 
до зниження мікрокрихкості, мікропористості, підвищення 
корозійної стійкості, зміни рівня і характеру розподілу 
внутрішніх напружень по перерізу дифузійного шару, мо-
жна чекати суттєвого збільшення кавітаційної стійкості 
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отримуваних покриттів. Це підтверджується експеримен-
тально. На рис. 4.17 наведена гістограма кавітаційної стій-
кості сталі 45 після термічного покращання та з покриття-
ми на основі NbC і після ніобійхромування у водопровід-
ній воді і 3% розчині морської солі у воді. Аналіз отрима-
них даних свідчить, що легування карбіду ніобію хромом 
приводить до суттєвого підвищення кавітаційної стійкості 
покриття. При цьому отримані значення кавітаційної стій-
кості, роблячи висновок з втрат маси, виявляються порів-
нянними з кавітаційною стійкістю покриттів на основі кар-
бідів хрому [132] і перевершують цю характеристику нер-
жавіючої сталі типу 12Х18Н9Т [64, 132]. 
 На рис. 4.18 наведені кінетичні криві кавітаційного 
зносу сталі 45 після термічного покращання і з покриттями 
досліджуваних типів. Аналіз отриманих даних свідчить, 
що кавітаційний знос сталі 45 після термічного покращан-
ня і з покриттям на основі карбіду NbC проходить рівномі-
рно. При цьому враховуючи, що сталь 45 після термічного 
покращання у початковий період проведення випробувань 
дуже зміцнюється за рахунок гідравлічних ударів [14, 132], 
то втрати маси  її зразків без покриття і з покриттям на ос-
нові NbC порівнянні. Покриття, отримані при комплексно-
му насиченні сталі 45 ніобієм і хромом протягом перших 
3600 с випробування, руйнуються незначно (рис.4.18). Од-
нак по закінченні  перших 7200 с швидкість кавітаційного 
руйнування цього покриття суттєво зростає. Слід відзначи-
ти, що коли покриття на основі NbC за прийнятих умов 
випробування руйнуються через 33600 с, то покриття, 
отримані при комплексному насиченні сталей ніобієм і 
хромом, зберігаються протягом більше 21600 с. 
 Встановлено, що механізм кавітаційного руйнування 
покриттів, отриманих при комплексному насиченні вугле-
цевих  сталей ніобієм і хромом, не відрізняється від меха-
нізму руйнування однокомпонентних карбідних покриттів,  
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 Рисунок 4.17 – Гістограма кавітаційної стійкості сталі 45 після 
термічного покращання (1) і з покриттями NbC (2) і (Nb, Cr)C 
(3). (Тривалість випробування 33600 с) 
 
Рисунок 4.18 - Кінетичні криві кавітаційного руйнування 
сталі 45 після термічного покращання (1, 2), з покриттям 
NbC (3, 4), з покриттям (Nb, Cr)C (5, 6) у водопровідній 
воді – 2, 4, 6, у 3% розчині морської солі – 1, 3, 5 
Знос у 3% розчині морської солі у воді Знос у водопровідній воді  
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наведеного у праціі [132]. Руйнування карбідного покриття 
починається на мікроділянках з наявністю мікропор. Саме 
на цих ділянках при захлопуванні пухирців з`являються 
мікротріщини, які при кавітаційному впливі поступово збі-
льшують свої розміри, оточуючи зерно або групу зерен ка-
рбідної фази. У кінцевому підсумку це призводить до ско-
лювання їх з поверхні і виникнення каверн. Каверни, що 
утворюються, протягом випробування збільшують свої ро-
зміри в усіх напрямках за рахунок безперервного сколю-
вання карбідних зерен, які примикають до пори [132]. 
 Ріст  каверн вглиб, що спостерігається, супроводжу-
ється повним руйнуванням карбідного покриття по всій 
товщині і одночасно кавітаційним впливом на покриття  і 
сталеву матрицю. При цьому сталева матриця руйнується 
значно швидше, ніж покриття, що призводить до виник-
нення під ним пустот та інтенсифікації процесу кавітації. 
Карбідне покриття повністю сколюється. 
 Нами встановлено [136, 137], що до загальних втрат 
маси зразків, крім руйнування за рахунок кавітації, вносять 
корозійні процеси. Проведені нами циклічні кавітаційно-
корозійні випробування, результати яких наведені у табли-
ці 4.8, показали суттєве збільшення втрати маси зразків 
порівняно зі зміною маси при безперервній кавітації, що 
визначається адсорбційним і електрохімічним впливом аг-
ресивного середовища, більш активним проявом щілинно-
го ефекту. В умовах циклічного кавітаційно-корозійного 
впливу підсилюється корозійне руйнування карбідних по-
криттів досліджуваних типів порівняно з безперервним ко-
розійним впливом. Це пов’язано з руйнуванням захисних 
оксидних плівок на кородуючій поверхні і видаленням 
продуктів корозії, а також з ростом мікротріщин у покритті 
під впливом мікроударного  впливу кавітації. Встановлено, 
що циклічне кавітаційно-корозійне руйнування карбідних  
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Таблиця 4.8 - Кавітаційно-корозійний знос карбідних покриттів на сталі 45 
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Водо- 
провідна  
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3%  роз-
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морської 
солі у 
воді 
Ніобіювання 2 г + 6 д 3,45 4,00 1,15 2 2,75 3,00 1,09 1,25 1,31 
Ніобійхромування 2 г + 6 д 1,10 1,75 1,59 2 1,00 1,4 1,4 1,10 1,25 
Ніобіювання 4 г + 11 д 8,35 9,25 1,11 4 6,00 6,90 1,15 1,39 1,34 
Ніобійхромування 4 г + 11 д 3,40 3,90 1,15 4 2,35 2,45 1,04 1,40 1,60 
Ніобійхромування 6 г + 23 д 8,30 9,00 1,09 6 3,24 3,50 1,08 2,56 2,54 
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покриттів досліджуваних типів підвищується у 3% розчині 
морської солі, порівняно з водою на 10-20%. 
 На думку автора праці [137], збільшення втрат маси 
зразків при циклічній корозії порівняно з безперервною 
пов’язане з прискоренням електрохімічних реакцій, що 
обумовлене перемішуванням рідини і прискоренням дифу-
зії О2, Н2, Cl– на поверхні поділу покриття-електроліт. Крім 
того, розчинені у рідині кисень і водень можуть дифунду-
вати у кавітаційний пухирець, а при його схоплюванні ці 
гази можуть хімічно прореагувати з поверхнею покриття, 
окрихчуючи його. 
 У праці [138] нами досліджено вплив залишкових на-
пружень і напружень сколювання на кавітаційну стійкість 
карбідних покриттів досліджуваних типів. Враховуючи 
отримані залежності (рис. 4.13), можна стверджувати, що 
формування високих залишкових напружень стиску у ди-
фузійних шарах обумовлює їх високий опір мікроударним 
навантаженням, що виникають при кавітації.  
 Залишкові напруження стиску у поверхневому шарі 
покриття перешкоджають зародженню і розвитку мікрот-
ріщин, а також обмежують їх поширення у разі виникнен-
ня, локалізують процес руйнування. При цьому дія залиш-
кових напружень зберігається до того часу, поки каверна 
не пошириться на всю товщину покриття з виходом до ма-
триці. Лише тоді починає руйнуватися матеріал матриці, 
швидкість кавітаційного зносу якого на порядок переви-
щує швидкість зносу покриття, і процес кавітаційного руй-
нування різко прискорюється. 
 Аналіз залишкових напружень і кавітаційної стійкості 
карбідних покриттів досліджуваних типів свідчить, що са-
ме формування залишкових напружень стиску в дифузій-
ному шарі обумовлює захисні функції покриття і є необ-
хідною умовою їх кавітаційної стійкості. Враховуючи, що 
кавітаційний знос відбувається шляхом сколу окремих ка-
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рбідних зерен [132, 138], становило інтерес встановлення 
кореляції між напруженнями сколювання і кавітаційною 
стійкістю карбідних покриттів. 
 Дані розрахунку величини напружень мікросколу, 
отримані за формулою Ірвіна [138]: 11 )(  ПdK CCK ,  
де К1С – тріщиностійкість покриттів, МПам1/2; 
     d – розмір тріщини, 10-6 м, щo дорівнює розміру зерен у 
покритті – 0,5; 1,0; 2,010-6 м, наведні в таблиці 4.9. 
 
Таблиця 4.9 – Напруження мікросколу в карбідних покрит-
тях на сталі 45* 
Покриття Розмір зерна, 10
-6 м К1С, 
МПам1/2 0,5 1,0 2,0 
NbC 582 111 291 0,73 
(Nb, Cr)C 1266 902 638 1,6
*Визначення параметра К1С проводили методом ідентифі-кування [63] 
 
 Отримані дані показують, що у міру збільшення вели-
чини напружень мікросколу карбідні покриття досліджу-
ваних типів можна розмістити у ряд: NbC(Nb, Cr)C, який 
узгоджується з даними за їх кавітаційною стійкістю. Порі-
внюючи ці результати з літературними даними [126], мож-
на стверджувати, що рівень напружень мікросколу в пок-
риттях, отриманих при комплексному насиченні сталей 
ніобієм і хромом, дуже близький до рівня напружень мік-
росколу у дифузійних шарах на основі карбідів хрому, які 
поряд з карбідами ванадію мають максимальну кавітаційну 
стійкість [132]. 
 Це дозволяє рекомендувати процес комплексного на-
сичення ніобієм та хромом для підвищення працездатності 
сталевих деталей, які одночасно працюють в умовах не 
тільки абразивного зносу і корозійного руйнування, але й 
кавітації. 
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ЗАГАЛЬНІ ВИСНОВКИ З РОБОТИ 
 
 1 Встановлені фізико-хімічні умови отримання карбід-
них покриттів у замкненому просторі при комплексному 
насиченні сталей і твердих сплавів ніобієм та хромом за-
лежно від температури процесу і складу вихідних реаген-
тів, за які використовували порошки ніобію та хрому, вуг-
лець і CCl4. 
 Показано,  що   при  температурах  насичення 1173-
1373 К у широкому інтервалі концентрацій ніобію та хро-
му у складі вихідних реагентів парціальний тиск хлоридів 
ніобію переважає над парціальним тиском хлоридів хрому 
на 1-3 порядки. При цьому серед конденсованих фаз, які 
дозволяють передбачувати склад дифузійного шару, осно-
вними є карбіди ніобію NbC та Nb2C. 
 Виявлені основні хімічні реакції карбідоутворення при 
комплексному насиченні сталей і твердих сплавів ніобієм 
та хромом, які виникають при взаємодії хлоридів цих ме-
талів різної валентності із залізом або кобальтом за наяв-
ності оксидів вуглецю CO, CO2 і сполуки COCl2, показана 
можливість виникнення на поверхні сталей та твердих 
сплавів дифузійного шару за участі карбідів NbC, Nb2C, 
Cr23C6, Cr7C3.  
 2 Встановлені фазовий і хімічний склади, структура та 
особливості формування покриттів залежно від температу-
рно-часових умов комплексного насичення ніобієм і хро-
мом сталей та вмісту вуглецю в них: 
 - показано, що покриття, які мають шарову структуру і 
до складу дифузійного шару можуть входити або дві фази  
типу Cr23C6 (зовнішня зона) і NbC (внутрішня зона), або  
три фази типу Cr23C6 (зовнішня зона), NbC (проміжна зона) 
і Cr7C3 (внутрішня зона). Безпосередньо під карбідним по-
криттям  існує перехідна зона. 
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 - встановлено взаємне легування карбідних фаз, які 
утворюються. Показано, що у фазі Cr23C6 розчиняється 
(0,32-0,41) ат % ніобію, у фазі Cr7C3 – (0,08-0,12) ат % ніо-
бію, а в фазі NbC – (0,51-0,56) ат % хрому. У цих карбід-
них фазах також розчиняється залізо в кількості  (23,87-
27,58), (0,75-0,86), (27,41-35,81) ат % відповідно. До складу 
перехідної зони входить залізо, хром та вуглець у вигляді 
дрібнодисперсних карбідних частинок та твердого розчину 
цих елементів в -Fe; 
 - вивчена кінетика росту карбідних покриттів, які фор-
муються при комплексному насиченні вуглецевих сталей 
ніобієм та хромом в інтервалі температур (1173-1373) К та 
часу витримки (2-6)3600 с. 
 Показано, що за прийнятих умов насичення на поверх-
ні вуглецевих сталей утворюються дифузійні шари товщи-
ною від 2,010-6м до 30,010-6м. При цьому товщина фази 
NbC завжди максимальна, товщина фази Cr7C3 змінюється 
у межах від 1,510-6 м до 4,210-6м, а товщина фази Cr23C6 –
у межах від 0,310-6 м до 1,810-6 м. 
 - встановлені раціональні режими комплексного наси-
чення сталей ніобієм та хромом: температура процесу – 
(1273-1323) К, його тривалість - (3-6)3600 с; 
 3  Створені нові способи і склади вихідних реагентів, а 
також нова конструкція реакційної камери для комплекс-
ного насичення сталей і твердих сплавів ніобієм та хромом 
(Патенти України на винахід № 54924А,  54926А). 
 Розроблені способи дозволяють отримати карбідні по-
криття із високим комплексом експлуатаційних властивос-
тей без формування під дифузійним шаром зневуглецьова-
ної зони, підвищити активність газової фази в реакційному 
просторі та швидкість росту карбідних фаз. 
 4  Встановлені властивості й експлуатаційні характе-
ристики покриттів, отриманих при комплексному насичен-
ні вуглецевих сталей ніобієм та хромом. 
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 Показано, що легування хромом робочої зони покриття 
на основі карбіду NbC супроводжується зменшенням її мі-
кротвердості на 2,5 ГПа при одночасному зниженні мікро-
крихкості на 0,0510-3 умовних одиниць та мікропористості 
на 37%. За рахунок цього зростають зносостійкість в умо-
вах тертя-ковзання без змащування, жаростійкість, а також 
корозійна та кавітаційна стійкість покриттів у воді та 3% 
розчині морської солі у воді порівняно з однокомпонент-
ними на основі NbC. 
 Відмічено, що за кавітаційною стійкістю ніобійхромові 
покриття мають майже такий рівень, як і нержавіюча сталь 
типу 12Х18Н9Т. 
 5 Вивчені умови отримання, фазовий і хімічний скла-
ди, кінетика росту, мікротвердість, мікрокрихкість та різа-
льні властивості карбідних покриттів, отриманих при ком-
плексному насиченні ніобієм і хромом поверхні твердих 
сплавів.  
 Показано, що до складу карбідних фаз NbC і Cr7C3 
входять компоненти твердих сплавів, а саме: вольфрам та 
кобальт. При цьому вміст вольфраму у фазі NbC від повер-
хні до матриці змінюється від 0,2 до 0,8 ат %, а у фазі 
Cr7C3  – від 0,1 до 8,0 ат %. Вміст кобальту у фазі NbC змі-
нюється  від 0,9 до 2,0 ат %, а у фазі Cr7C3 – від 19,5 до 
20,0 ат %. 
 Встановлено, що формування у внутрішній зоні дифу-
зійного шару на основі карбіду Cr7C3 супроводжується 
плавною зміною мікротвердості від поверхні покриття до 
основи твердих сплавів. При цьому значно підвищуються 
різальні властивості багатогранних непереточуваних твер-
досплавних пластин при обробці сталей різних класів, ко-
льорових металів та їх сплавів. 
 Встановлено раціональні режими отримання ніобій-
хромових покриттів на поверхні твердих сплавів: темпера-
тура процесу – 1273 К, його тривалість – 1,53600 с. 
  174
 6 На основі проведених досліджень впливу магнітно-
абразивної обробки (МАО) на результати комплексного 
насичення сплавів ніобієм та хромом розроблено новий 
спосіб  підвищення працездатності твердосплавних дета-
лей та інструменту (Патент України №52132А), який 
включає операції попередньої магнітно-абразивної оброб-
ки та подальше дифузійне насичення. 
 Встановлено, що попередня МАО дозволяє отримувати 
якісні карбідні покриття з високою шорсткістю робочої 
поверхні, збільшити у 2 рази товщину фази Cr7C3, підви-
щити мікротвердість фази NbC до 26,0 ГПа, сформувати 
під карбідним покриттям зміцнену зону (до 25010-6 м), мі-
кротвердість якої плавно змінюється від 26,0 ГПа до мік-
ротвердості вихідного твердого сплаву. Це додатково під-
вищує працездатність твердосплавного інструменту на 10-
15%. 
 7 Проведено промислові випробування твердосплавно-
го різального інструменту з покриттями досліджуваного 
типу  на  ВО “Київтрактородеталь” і на заводі “Техмаш” 
(м. Івано-Франківськ). 
 Показано, що нанесення ніобійхромових покриттів на 
поверхню БНТП за розробленою технологією підвищує їх 
стійкість при обробці сталей 40Х, 9ХС, Х12М у 1,5-2,0 ра-
за, а при обробці силуміну, бронзи, латуні – у 2,1-3,4 раза  
порівняно зі стійкістю серійного інструменту без покриття. 
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